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Os nitretos binários semicondutores do grupo III, e respetivos compostos, são 
vastamente estudados devido à sua possível aplicabilidade em dispositivos 
optoeletrónicos, tais como díodos emissores de luz (LEDs) e LASERs, assim 
como dispositivos para a eletrónica de elevadas temperatura, potência e 
frequência. Enquanto se concretizou a comercialização na última década de 
LEDs e LASERs recorrendo ao ternário In1-yGayN, estudos das propriedades 
fundamentais estruturais e óticas, assim como de técnicas de processamento no 
desenvolvimento de novas aplicações de outros ternários do grupo III-N 
encontram-se na sua fase inicial.  
Esta tese apresenta a investigação experimental de filmes finos epitaxiais de  
Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN e de Al1-yGayN e o estudo do 
recozimento e implantação de super-redes (SL) compostas por pontos quânticos 
de GaN (QD) envolvidos por camadas de AlN. 
Apesar do hiato energético do Al1-xInxN poder variar entre os 0,7 eV e os 6,2 eV e, 
por isso, numa gama, consideravelmente superior à dos ternários Al1-yGayN e 
InyGa1-yN, o primeiro é o menos estudado devido a dificuldades no crescimento 
de filmes com elevada qualidade cristalina. É efetuada, nesta tese, uma 
caracterização estrutural e composicional de filmes finos de Al1-xInxN crescidos 
sobre camadas tampão de GaN e de Al1-yGayN usando técnicas de raios-X, feixe 
de iões e de microscopia. Mostra-se que o Al1-xInxN pode ser crescido com 
elevada qualidade cristalina quando a epitaxia do crescimento se aproxima da 
condição de rede combinada do Al1-xInxN e da camada tampão (GaN ou 
 Al1-yGayN), isto é, com conteúdo de InN de ~18%, quando crescido sobre uma 
camada de GaN. Quando o conteúdo de InN é inferior/superior à condição de 
rede combinada, fenómenos de relaxação de tensão e deterioração do cristal tais 
como o aumento da rugosidade de superfície prejudicam a qualidade cristalina do 
filme de Al1-xInxN. Observou-se que a qualidade dos filmes de Al1-xInxN depende 
fortemente da qualidade cristalina da camada tampão e, em particular, da sua 
morfologia e densidade de deslocações. Verificou-se que, dentro da exatidão 
experimental, os parâmetros de rede do ternário seguem a lei empírica de 
Vegard, ou seja, variam linearmente com o conteúdo de InN. Contudo, em 
algumas amostras, a composição determinada via espetrometria de 
retrodispersão de Rutherford e difração e raios-X mostra valores discrepantes. 
Esta discrepância pode ser atribuída a defeitos ou impurezas capazes de alterar 
os parâmetros de rede do ternário.  
No que diz respeito às SL dos QD e camadas de AlN, estudos de recozimento 
mostraram elevada estabilidade térmica dos QD de GaN quando estes se 
encontram inseridos numa matriz de AlN. Por implantação iónica, incorporou-se 
európio nestas estruturas e, promoveu-se a ativação ótica dos iões de Eu
3+
 
através de tratamentos térmicos. Foram investigados os efeitos da intermistura e 
da relaxação da tensão ocorridos durante o recozimento e implantação nas 
propriedades estruturais e óticas. Verificou-se que para fluências elevadas os 
defeitos gerados por implantação são de difícil remoção. Contudo, a implantação 
com baixa fluência de Eu, seguida de tratamento térmico, promove uma elevada 
eficiência e estabilidade térmica da emissão vermelha do ião lantanídeo 
incorporado nos QD de GaN. Estes resultados são, particularmente relevantes, 
pois, na região espetral indicada, a eficiência quântica dos LEDs convencionais 
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Group-III nitride semiconductors, AlN, GaN, InN and their alloys, are widely 
studied due to their applications in optoelectronic devices, such as light emitting 
diodes (LEDs) and lasers, as well as high temperature, high power and high 
frequency electronics. While the InGaN-based blue LED and laser were 
successfully commercialized during the last decade, other III-N alloys and 
structures are still in an early stage of investigation and fundamental knowledge 
on structural and optical properties as well as on processing techniques is 
essential for the development of novel applications.  
This thesis presents an experimental investigation of epitaxial Al1-xInxN films grown 
on GaN and Al1-yGayN buffer layers as well as annealing and implantation studies 
of GaN quantum dot (QD) /AlN spacer layer superlattices (SL).  
Although AlInN allows band gap engineering from 0.7 eV to 6.2 eV, a considerably 
wider range than for Al1-yGayN and InyGa1-yN compounds, it is the least studied of 
all III-N ternaries due to the difficulties in growing high quality layers. In this thesis 
an exhaustive structural and compositional characterization of AlInN thin films 
grown on GaN and AlGaN buffer layers is presented using X-ray and ion beam 
techniques as well as microscopy. It is shown that AlInN can be grown with high 
crystal quality when epitaxy is performed close to the lattice-match conditions with 
the buffer layer (i.e. with x close to ~18% for growth on GaN) while strain 
relaxation and deterioration of crystal quality sets in for layers grown with higher or 
lower InN contents. It was found that the AlInN film quality depends critically on 
the quality of the buffer layer, in particular its morphology and density of threading 
dislocation. Within the experimental accuracy and in the studied compositional 
range, the lattice parameters of the ternary were shown to follow Vegard’s rule 
(i.e. they vary linearly with the InN content). However, in some samples the 
compositions determined by Rutherford Backscattering Spectrometry and X-ray 
diffraction show discrepancies. This fact, which was interpreted as an indication 
for a deviation from Vegard’s rule in early publication, is attributed to defects or 
impurities which alter the lattice parameters of the alloy. 
In the case of GaN QD/AlN SL, annealing studies showed the high thermal 
stability of the GaN QDs when inserted into an AlN matrix. Europium was 
incorporated into these structures by ion implantation and thermal annealing 
promoted the optical activation of the Eu
3+
 ions. The effects of intermixing and 
strain relaxation during annealing and implantation on optical and structural 
properties of the SL were investigated. Although implantation defects are difficult 
to remove for high fluences, low fluence implantation yielded effective and 
temperature stable red emission from Eu incorporated in GaN QDs. These results 
are particularly important in view of the low quantum efficiency of conventional 
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I.1 Nitretos do grupo-III 
 
Os semicondutores com hiato de energia direto para os quais, num diagrama de energia em 
função do vetor de onda, os extremos das bandas de valência e condução ocorrem no mesmo 
ponto da 1ª zona de Brillouin, são fortes candidatos para a criação e desenvolvimento de 
dispositivos optoelectrónicos tais como díodos emissores de luz (LED), e amplificadores de luz 
através do princípio de emissão estimulada de radiação (LASER) [Gil98,Nak97,Ste04,Mor08, 
Dau97,Gog03]. O motivo prende-se com o facto da probabilidade de recombinação radiativa ser 
elevada uma vez que o eletrão e o buraco podem recombinar e emitir luz diretamente sem a 
necessidade de criação ou aniquilação de fonões. Este é o caso que se observa nos 
semicondutores compostos binários do grupo III-N, que cristalizam preferencialmente na 
estrutura hexagonal modificada da wurtzite, em que os elementos do grupo III correspondem ao 
índio, gálio e alumínio (In, Ga, Al). Para além disso, a possibilidade de crescer epitaxialmente 
filmes finos de ternários Al1-xInxN,Al1-yGayN e In1-yGayN, e de quaternários AlyInxGa1-x-yN abre a 
possibilidade de manipular o hiato de energia entre os ≈ 0,7 eV, correspondente ao hiato do 
binário InN [Dav03] e o elevado hiato de energia de ≈ 6,2 eV do AlN [Str92], e, de fabricar as 
heteroestruturas necessárias para a produção de LEDs e lasers. Particularmente, existem já 
dispositivos desenvolvidos com base nos ternários Al1-yGayN [Mis,Pip07,Kne06,Lu09,Chu10] ou 
In1-yGayN [Nak96,Yan11,Mat11,San11,Fri12] que operam em diversas energias e que se 
encontram disponíveis no mercado. A figura I.1 mostra o hiato de energia dos binários AlN, GaN e 
InN representado em função dos parâmetros de rede no plano, ou seja, o parâmetro de rede a. 
Os valores aproximados dos hiatos de energia e dos parâmetros de rede a dos compostos 
ternários sintetizados a partir dos binários encontram-se, igualmente, representados pelas linhas 
contínuas da figura I.1.  
 
 







Figura I.1: Hiato de energia em função do parâmetro de rede a dos binários AlN, GaN e InN. As 
linhas indicam, esquematicamente, os valores aproximados dos hiatos de energia dos compostos 
ternários em função do seu parâmetro de rede.  
 
Como exemplo, pretendendo-se obter o hiato de energia e o parâmetro de rede a do composto 
ternário Al1-xInxN, basta seguir a linha verde da figura I.1.  
LEDs e lasers baseados no ternário InGaN, emitindo na região UV e azul, encontram-se, como 
mencionado anteriormente, entre os dispositivos fotónicos mais comercializados nos últimos 
anos [Nak97]. Para além destes, os compostos III-N de elevado hiato energético (sobretudo GaN e 
Al1-yGayN) encontram aplicações em dispositivos eletrónicos de alta temperatura, alta potência e 
alta frequência [Gil98]. No entanto, ainda existem vários problemas que limitam a 
comercialização de dispositivos baseados nos compostos III-N, entre os quais se destacam:   
 
- A elevada densidade de deslocações causada pelo crescimento heteroepitaxial de filmes em 
substratos com parâmetros de redes não adaptados, como por exemplo o caso de filmes 
crescidos em SiC e Al2O3 [Hin00,Bro00,Kan01,Met98,Mor09]. 
- A dificuldade de crescer compostos com elevada fração molar de InN e com boa qualidade 
cristalina consequência da imiscibilidade devido às diferenças térmicas no crescimento e do raio 
iónico dos binários AlN, GaN e InN [Bay99,She12,Jin02]. 
- Os campos elétricos significativos em poços quânticos causados pela polarização espontânea e 
piezoeléctrica. Estes campos de polarização causam a separação espacial dos eletrões e buracos 
conduzindo a uma diminuição significativa da probabilidade de transição radiativa bem como um 






desvio da emissão para maiores comprimentos de onda. Este efeito de Stark faz-se sentir de 
forma apreciável em compostos com alto teor de InN [Lee11]. 
- Efeitos de tensão nas heteroestruturas (sobretudo em InGaN e AlInN com elevado teor de InN 
bem como em AlGaN e AlInN com alto teor de AlN) cuja relaxação pode causar uma deterioração 
da qualidade cristalina (formação de deslocações, aumento da rugosidade, fissuras, etc.) [Sad09]. 
Os problemas mencionados acima constituem as principais razões por que, até hoje, a eficiência 
de LEDs e lasers baseados nos nitretos é ainda baixa na gama do verde e vermelho. Uma forma 
alternativa de desenvolver dispositivos emissores de luz que abranjam a gama espetral indicada 
(azul, verde e vermelho), e, à base de um único sistema de materiais, relaciona-se com a 
introdução deliberada de impurezas na rede destes semicondutores III-N, entre os quais se 
destacam, pela sua importância, os iões lantanídeos (frequentemente designados por iões terras 
raras). As referências [Ste07] e [Nis09] descrevem a observação à temperatura ambiente, de 
linhas de emissão intensas, nas cores vermelho, verde, e azul, através de dopagem durante o 
crescimento (in-situ) em semicondutores do grupo III-N. Também a dopagem de GaN ex-situ, por 
implantação iónica, foi utilizada com sucesso para a incorporação de iões terras raras oticamente 
ativos em GaN e outros compostos III-N [Lor10c]. As linhas de emissão correspondem às 
transições intraiónicas de iões terras raras trivalentes, nomeadamente Pr3+ e Eu3+ (vermelho), Er3+ 
e Tb3+ (verde) e Tm3+ (azul) que apresentam distintos diagramas de energia consoante a 
correspondente configuração eletrónica, 4fn. A separação energética entre os diferentes 
multipletos 2S+1LJ é assim dependente do ião dopante e, consequentemente, também o são as 
energias das diferentes transições óticas (como se ilustra da figura I.2 para o caso das 
recombinações intraiónicas selecionadas dos iões Gd3+, Tm3+, Er3+, Eu3+ e Pr3+ quando incorporados 
nas matrizes III-N). Assim, a sintonização do comprimento de onda de emissão pode então ser 
efetuada com base na escolha adequada do ião dopante e da matriz hospedeira. Por exemplo, a 
dopagem intencional com Eu conduz, tipicamente, à observação de transições óticas na região 
vermelha do espetro eletromagnético, com máximo de intensidade, sensivelmente aos 620 nm.   
A figura I.2 compara os hiatos de energia dos compostos III-N com a energia das transições 
relacionadas com os iões terras raras.  






Figura I.2: Hiatos de energia de semicondutores binários e ternários III-N e localizações 
energéticas de transições óticas relevantes de alguns iões terras raras (adaptada de [Str07]).  
 
As duas formas alternativas de desenvolvimento de dispositivos fotónicos, descritas em cima, 
provam a elevada potencialidade dos nitretos semicondutores na área da optoelectrónica. 
Qualquer das abordagens mencionadas requer um estudo e análise sistemática dos materiais 
envolvidos, que permita otimizar a eficiência dos dispositivos eletro-óticos. As características 
indicadas nos parágrafos anteriores sugerem que seja expectável uma relação entre a qualidade 
cristalina dos nitretos e a eficiência quântica dos dispositivos atendendo a que a presença de 
defeitos degrada o desempenho e durabilidade dos dispositivos optoelectrónicos. É, portanto, 
necessário estudar as propriedades estruturais destes sistemas de nitretos, por forma a perceber 
a origem dos defeitos que os caracterizam na perspetiva de otimizar a sua qualidade cristalina, e, 
logo, a eficiência da recombinação. 
Nesta tese estudaram-se dois sistemas de materiais III-N diferentes. Por conseguinte, esta tese 
está dividida em duas secções: a primeira, e maioritária, descreve as propriedades estruturais e 
composicionais de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN e de Al1-yGayN 
num regime perto do ajuste perfeito de rede com as camadas de tampão1. A segunda tem o 
objetivo de explorar as propriedades estruturais e óticas de pontos quânticos de GaN envolvidos 
por camadas de AlN e a sua dopagem com Eu. As secções seguintes fornecem, após um pequeno 
                                                          
1
 O Al1-xInxN com uma fração molar de InN de ≈ 17-18% tem o mesmo parâmetro de rede a que o GaN (vide 
figura I.1) e assim apresenta um ajuste perfeito da sua rede com a camada tampão, crescendo, por isso, 
sem quaisquer tensões.  






resumo de algumas propriedades relevantes dos compostos III-N, uma descrição concisa do 
estado de arte nestas áreas e do enquadramento do trabalho desenvolvido neste cenário.  
 
I.2 Propriedades físicas dos compostos III-N 
 
Como referido em I.I, os nitretos do grupo-III cristalizam, preferencialmente, na estrutura 
cristalina hexagonal modificada da wurtzite. Esta estrutura consiste em duas redes hexagonais 
interpenetradas, uma com N e uma outra com o elemento do grupo III, que são deslocados ao 
longo do eixo-c. É caracterizada por possuir 4 átomos por célula primitiva, isto é, 2 de elementos 
do grupo III localizados, por exemplo, nas coordenadas (0,0,0) e (⅓,⅓,½) e 2 átomos de azoto nas 
coordenadas (0,0,⅜) e (⅓,⅓,⅞) [Ham01]. 
 
 
Figura I.3: Representação esquemática da estrutura da wurtzite (adaptada de [Ham01]). 
 
A ligação entre cada átomo de Al, In ou Ga com o átomo vizinho de N é uma ligação tetraédrica. 
No âmbito do trabalho apresentado ao longo desta tese, analisaram-se filmes ternários e 
heteroestruturas quânticas compostas por binários de nitretos semicondutores, respetivamente, 
orientados segundo a direção [0001] da rede cristalina da wurtzite. Porém, refira-se que os 
binários AlN, GaN e InN podem cristalizar, igualmente, na fase metastável da blenda de zinco 
[Kua05,Nov08,Sch06]. 
As características estruturais nominais das diversas amostras estudadas nesta tese, as técnicas de 
crescimento MOCVD, do inglês, Metal Organic Chemical Vapour Deposition, e, MBE, Molecular 





Beam Epitaxy, juntamente com o modo de crescimento de Stranski-Krastanow (SK) e as condições 
experimentais de implantação são descritas no capítulo II. 
As propriedades físicas dos binários III-N mais importantes para esta tese tais como o hiato 
energético, os parâmetros de rede relaxados, os coeficientes de rigidez e as massas volúmicas, 
são resumidas na tabela I.1. 
Um dos grandes problemas no crescimento das estruturas ternárias compostas por nitretos reside 
na grande diferença nos parâmetros de rede e dos coeficientes expansão térmica dos três 
binários que compõem os ternários, i. e, AlN [Tan97,Pas03], GaN [Yam99,Wri97] e InN 
[Pas03,She79]. Os valores dos parâmetros de rede dos binários e respetivos coeficientes de 
rigidez correspondem aos valores atualmente mais aceites pela comunidade científica. No caso do 
binário InN, optou-se por usar o parâmetro de rede de um pó devido ao típico estado de tensão 
(relaxado) de um material sintetizado sob a forma de um pó e ao facto de não existir ainda InN 
como material volúmico (monocristais), geralmente designado, em língua inglesa, por bulk. 
Relativamente aos parâmetros de rede reais dos binários AlN e InN (nomeadamente no caso do 
InN) existe ainda alguma controvérsia e intenso debate na comunidade científica. É necessário 
mencionar que os coeficientes de rigidez dos binários reportados na literatura são também objeto 
de discussão pela comunidade científica [Mor09].  
 



































6,9 [Str92] 0,7 [Dav03] 
 
Tabela I.1: Parâmetros de rede relaxados, coeficientes de rigidez, massas volúmicas e hiatos de 
energia (à temperatura ambiente) dos binários AlN, GaN e InN usados nesta tese.  
 






A descrição, análise e comparação das propriedades de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre 
camadas tampão de GaN e de Al1-yGayN, respetivamente, são introduzidas e discutidas em 
capítulos subsequentes. 
 
I.3. Especificação dos tópicos estudados nesta tese 
 
I.3.1 Filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN e Al1-yGayN 
 
Apesar de apresentar a maior gama possível de sintonização do hiato energético, o ternário  
Al1-xInxN é o ternário menos estudado entre os compostos III-N. Tal deve-se ao facto do 
crescimento deste composto com boa qualidade ser extremamente complicado. A elevada 
imiscibilidade do AlN e do InN e respetivas diferenças térmicas no crescimento resultam num 
crescimento complicado no caráter termodinâmico e cinético do ternário Al1-xInxN  
[Mat97, Fer02, Hum07], já que, na deposição de Al1-xInxN, a incorporação dos átomos de In no 
composto é, essencialmente controlada pela temperatura de crescimento [Lor08a]. As elevadas 
temperaturas aumentam a probabilidade de desorção do In diminuindo a sua incorporação no 
filme. Contrariamente, a baixas temperaturas, a qualidade cristalina degrada e há um aumento de 
probabilidade de separações de fase [Fuj04]. Estes problemas são evidenciados quando se alude 
os típicos parâmetros de crescimento do InN e do AlN: camadas contendo In são normalmente 
crescidas através do recurso a baixas temperaturas (≤ 800 °C no caso do crescimento por 
MOCVD), enquanto o AlN é depositado a elevadas temperaturas (excedendo os 1000 °C no caso 
de crescimento por MOCVD). Por outro lado, a falta de uma elevada miscibilidade da solução 
sólida do composto ternário de Al1-xInxN, em praticamente toda a gama de composição do 
ternário (0 < x < 0,9), está também relacionada com a diferença dos raios iónicos e ionicidade dos 
respetivos binários [Dei05]. A elevada percentagem de InN tende a criar aglomerados de In 
metálico na superfície (particularmente em filmes finos de Al1-xInxN crescidos por MBE) 
diminuindo a mobilidade dos portadores de carga. Os portadores de carga podem ficar 
confinados em regiões ricas em InN, o que pode, também, aumentar a eficiência da emissão de 
luz. A elevada rugosidade em ternários contendo uma elevada fração molar de InN, resultado dos 
mecanismos de relaxação de tensões biaxiais e, estes, originando uma elevada densidade de 
deslocações, e dos aglomerados de In na superfície, pode também influenciar, de forma negativa, 
as propriedades óticas dos filmes de Al1-xInxN. Dificuldades semelhantes são mencionadas no 





crescimento de In1-yGayN com fração molar de InN elevada [Oli07] mas são ainda agravados no 
caso do Al1-xInxN.  
No entanto, quando se efetua o crescimento de um filme fino de Al1-xInxN com fração molar de 
InN compreendida entre os 17% e os 18%, de acordo com a lei de Vegard [Veg21], que interpola 
os parâmetros de rede do ternário a partir dos parâmetros de rede dos binários constituintes, o 
parâmetro de rede a do filme do composto ternário iguala o parâmetro de rede a do GaN abrindo 
a possibilidade de crescer uma heteroestrutura AlInN/GaN sem introduzir tensões. Este intervalo 
de frações molares de InN, que impõe um hiato de energia entre os ≈ 4,5 eV e os ≈ 5 eV 
(correspondendo à região espetral do ultravioleta) está relacionado com a variação de 
parâmetros de rede a encontrados na literatura do binário GaN [Mor09]. Esta condição é 
designada por condição compatibilidade de rede do Al1-xInxN e do GaN, ou do inglês, lattice match 
condition e encontra-se esquematizada na figura I.1. Um filme de Al1-xInxN crescido nesta condição 
é dito pseudomórfico com a camada tampão de GaN que o suporta e, ao mesmo tempo, está 
relaxado. 
Espera-se que o crescimento perto desta “composição mágica” leve a uma diminuição da 
densidade de defeitos do filme (em particular de deslocações provocados pelo desajuste das 
redes). A condição de compatibilidade (e suas proximidades) de parâmetros de rede a do filme de 
Al1-xInxN crescido sobre uma camada tampão de GaN assume um papel relevante no 
desenvolvimento tecnológico, como se infere, por exemplo, do estudo das potencialidades de 
heteroestruturas compostas por camadas de Al1-xInxN/GaN no desenvolvimento de transístores de 
elevado desempenho [Dad04,Kat05,Gon06] e do desenvolvimento de espelhos de Bragg e  
micro-cavidades [But07]. Uma revisão exaustiva das características e potencialidades do 
composto ternário Al1-xInxN é efetuada pelos autores da ref. [But07]. Nesta, enfatiza-se as 
potencialidades deste material no fabrico de LEDs, particularmente como camadas vedantes de 
portadores de carga. Complementarmente, para além dos dispositivos mencionados, os 
compostos semicondutores de Al1-xInxN assumem um papel relevante em diferentes técnicas de 
processamento, como por exemplo na remoção seletiva de superfície, [Wat08,Sim08], ou a 
implantação iónica [Lor08,Wan06], embora esta última esteja estudada de forma pouco 
exaustiva. Mencione-se ainda que variando a fração molar de InN do ternário, é possível 
desenvolver dispositivos com um determinado estado específico de tensão. A partir da figura I.1 
verifica-se que, se o parâmetro de rede a de um cristal de Al1-xInxN relaxado for inferior ao 
parâmetro de rede a da camada tampão/substrato de GaN o filme ternário com esta composição 
encontrar-se-á sob um estado de tensão tênsil e assim sendo, relaxará diminuindo o seu 






parâmetro de rede a. Por outro lado, ao crescer um filme de Al1-xInxN com um parâmetro de rede 
do cristal relaxado superior ao do GaN (quando crescido com uma fração molar superior a  
17 - 18% de InN), o ternário irá relaxar aumentando o seu parâmetro de rede a e, por isso, 
encontrar-se-á sob um estado de tensão compressivo. Esta potencialidade, única no nitreto 
Al1-xInxN, fornece-lhe a capacidade de poder variar os estados de tensão entre tênsil e 
compressivo, dependendo do substrato onde foi depositado, variando apenas a sua composição. 
No caso do ternário In1-yGayN crescido sobre uma camada de GaN, o ternário apenas poderá 
encontrar-se sobre um estado compressivo de tensão; contrariamente ao Al1-yGayN crescido sobre 
o GaN, onde são, apenas possíveis, estados de tensão tênsil. 
Tal situação introduz assim, uma dificuldade adicional na determinação da composição do 
ternário Al1-xInxN que pode ser obtida a partir da lei de Vegard. Acresce ainda dizer que vários 
autores sugerem a ocorrência de desvio à lei de Vegard no sistema Al1-xInxN 
[Lor06,Lio05,Dar08a,Dar08b,Lor10]. Na ref. [Lio05] foi proposto um modelo teórico, obtido a 
partir de primeiros princípios com recurso a DFT, do inglês, Density Functional Theory. Na ref. 
[Dar08a], também foi sugerida uma correção da lei de Vegard utilizando dimensões da  
super-célula maiores do que no caso precedente. Os filmes de Al1-xInxN analisados na ref. [Dar08b] 
possuem frações molares de InN próximas da condição de rede combinada com o GaN, estando 
por isso, essencialmente relaxados. A mesma situação é encontrada na ref. [Lor06]. Os filmes 
analisados nestas referências foram crescidos por MOCVD, sobre camadas tampão de GaN e 
substratos de safira orientados segundo a direção [0001], e, ainda, por Dual DC Reactive 
Magnetron Sputtering [Sep07]. No entanto, não é proposto um desvio à lei de Vegard, para o 
sistema Al1-xInxN de filmes crescidos sobre GaN, usando a técnica de MBE [Cub10]. Através do 
recurso a técnicas de feixe de iões, e em particular da técnica de retrodispersão de Rutherford 
(RBS), que mede de forma absoluta o número de átomos por unidade de área, compara-se a 
fração molar de InN de filmes de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN com o 
derivado a partir da técnica de difração de raios-X, que recorre à lei de Vegard [Lor06]. Por 
conseguinte, um dos objetivos desta tese é o estudo da validade da lei de Vegard para o sistema 
Al1-xInxN e, para tal, recorreu-se a um conjunto elevado de amostras crescidas em laboratórios 
diferentes. Todavia, apesar da elevada exatidão na quantificação na fração molar de InN obtido a 
partir da técnica de retrodispersão de Rutherford, é necessário estudar de forma absoluta a 
precisão das medidas. No capítulo III descrevem-se os princípios fundamentais das técnicas de 
caracterização das amostras descritas no capítulo II, e, no capítulo IV, demonstra-se um 
procedimento que permite derivar a fração molar de InN e respetiva incerteza recorrendo à 





técnica de RBS. No capítulo V, para além de se descrever o estudo do desvio da lei de Vegard em 
filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN, exploram-se as propriedades 
estruturais e morfológicas desses filmes de interesse científico e tecnológico muito relevante, 
bem como os seus mecanismos de relaxação. Com o objetivo de se estudarem as deslocações 
nestes materiais, utilizaram-se as técnicas de difração de raios-X e de microscopia eletrónica de 
transmissão. 
Como ficou implícito, a análise dos estados de tensão a que os filmes de Al1-xInxN estão sujeitos, é 
fundamental para averiguar as propriedades estruturais desses filmes, além da interpretação de 
possíveis desvios à lei de Vegard. Elevados estados de tensão, podem conduzir ao efeito 
denominado por fissuras do inglês cracking, formação de deslocações, aumento da rugosidade e 
crescimento 3D, e, ainda, gradientes de composição devido, por exemplo, ao efeito denominado 
por “compositional pulling” [Per01]. Consequentemente exploram-se os defeitos estruturais 
usando medidas de difração de raios-X e a morfologia usando as técnicas de Microscopia de Força 
Atómica e Microscopia Eletrónica de Varrimento, ou do inglês, Atomic Force Microscopy e 
Scanning Eletron Microscopy, AFM e SEM, respetivamente.  
A forma de aumentar o número de possíveis condições de compatibilidade de redes do filme de 
Al1-xInxN com a sua camada tampão é crescer esse filme sobre um outro composto ternário. É o 
caso do crescimento do filme de Al1-xInxN sobre o ternário Al1-yGayN, já que, para cada composição 
de Al1-yGayN irá existir uma condição de compatibilidade de rede com o composto Al1-xInxN. Essa 
situação é ilustrada na figura I.1. O aumento do número de condições de compatibilidade de 
redes deve-se ao facto, de para cada y (fração molar de GaN), existe um x (fração molar de InN) 
que conduz à condição de compatibilidade de redes com as camadas tampão de Al1-yGayN, 
exibindo, ao mesmo tempo, diferentes hiatos de energia e índices de refração. De facto, estas 
condições, per si, governam o interesse tecnológico destes materiais. No entanto, a qualidade 
cristalina de um nitreto ternário, além de partilhar a elevada densidade de deslocações existentes 
no binário GaN, pode ainda sofrer de separações de fase e/ou heterogeneidades de composição 
devido às diferenças térmicas no crescimento dos binários AlN e GaN.  
Finalmente, a descrição, análise e comparação das propriedades de filmes finos de Al1-xInxN 











I.3.2 Implantação de iões terras raras em super-redes de pontos quânticos de GaN envolvidos 
em camadas de AlN 
 
Em estruturas de camadas planas dopadas com terras raras (por exemplo, GaN:Eu), apesar de 
recentemente se ter desenvolvido um LED através da dopagem do material com iões terras raras 
[Nis09], um dos principais problemas reside na ineficiente transferência de energia da matriz 
semicondutora para os iões lantanídeos. Um dos motivos para a reduzida eficiência quântica 
alcançada em camadas implantadas tem que ver com a criação de defeitos irrecuperáveis por 
recozimento térmico. Além disso, a baixa incorporação de iões terra rara na matriz e os 
problemas específicos de dopagem, tais como a elevada probabilidade de ocorrência de 
separações de fase e a deterioração do cristal, são problemas expectáveis em materiais dopados 
in-situ.  
O aumento da eficiência da emissão dos iões lantanídeos pode ser testado em matrizes que 
envolvam efeitos de confinamento quântico, entre os quais as heteroestruturas de elevada 
qualidade cristalina que incluam pontos quânticos de GaN [And06,Hor04]. Contudo, a dopagem 
in-situ de pontos quânticos de GaN é descrita por um crescimento difícil [Bod09,Hor04b] pelo que 
a dopagem ex-situ por implantação iónica constitui uma alternativa viável a essa metodologia. 
Porém, a implantação danifica as amostras criando defeitos pontuais como lacunas e intersticiais 
que podem interagir formando defeitos extensos como falhas de empacotamento podendo 
mesmo alterar a morfologia da superfície das amostras. Todavia, alguns destes defeitos são 
recuperáveis com o uso de recozimentos térmicos a altas temperaturas. Estas elevadas 
temperaturas fornecem energia aos átomos do cristal, e, quando estes relaxam, podem ocupar as 
posições que minimizam a energia livre do cristal, melhorando, por isso, a qualidade cristalina.  
Neste trabalho será também estudado o efeito da implantação de iões terras raras em  
super-redes compostas por pontos quânticos de GaN envolvidos por camadas de AlN. Com o 
objetivo de se analisar a estabilidade térmica das super-redes, foram tratadas termicamente a 
várias temperaturas. Além da recuperação da qualidade cristalina a partir das técnicas de 
recozimento permitindo posteriormente a ativação ótica dos iões lantanídeos na matriz 
implantada, a eficiência da recombinação dos iões terras raras pode ser aumentada tendo por 
base a análise do balanço entre o efeito de confinamento quântico e os efeitos piezoelétricos. O 
confinamento quântico destas nano-estruturas deverá aumentar a secção eficaz de excitação, ao 
mesmo tempo que a qualidade cristalina dos pontos quânticos de GaN diminui a probabilidade de 
recombinação não radiativa.  





A relaxação elástica de tensões permite o crescimento destas estruturas com qualidade cristalina 
muito superior à qualidade de filmes, sem deslocações, e, ao mesmo tempo, o rendimento dos 
dispositivos aumenta devido ao confinamento das cargas. Estas estruturas, foram crescidas pelo 
método de SK descrito genericamente no capítulo II, que tem por objetivo a diminuição dos 
estados de tensão e logo, da densidade de defeitos.  
A sua dopagem com diferentes iões terras raras permite, em princípio, a emissão de luz em toda a 
região do visível e infravermelho, como ilustrado na figura I.2, e a promoção do efeito de 
confinamento quântico nos pontos quânticos permite pressupor uma maior estabilidade da 
emissão do ião, conduzindo a uma acrescida eficiência quântica interna, através da minimização 
de processos competitivos não radiativos. Este facto, associado à estabilidade térmica e de 
irradiação dos pontos quânticos de GaN, sugere que o processo de implantação iónica possa ser 
eficaz no âmbito da incorporação do dopante nos pontos quânticos.  
O comportamento espetroscópico do sistema de pontos quânticos de GaN envolvidos por 
camadas de AlN é determinado pelo confinamento quântico dos portadores de carga que 
depende das dimensões dos pontos quânticos, nomeadamente, a sua altura (medida em relação à 
direção de crescimento) e diâmetro, estado de tensão, da forma de como as camadas se 
encontram empilhadas, e pelos intensos campos elétricos internos, resultantes da polarização 
espontânea e de efeitos piezoelétricos. Estes últimos podem atingir a ordem de grandeza de 
MV/cm [Gog03,Bre06]. Como mencionado previamente, estes elevados campos elétricos induzem 
uma separação espacial nas funções de onda dos portadores de carga no interior dos pontos 
quânticos, sendo por isso responsáveis pelo aumento no tempo de vida e do desvio para menores 
energias da recombinação excitónica [Bre03,And01,Cho02] provocado pelo efeito de Stark 
[Dam99,Wid99,Bre03,Sal04,Gui06,Bra09]. 
Nas figuras I.4a e I.4b mostram-se imagens de Microscopia Eletrónica de Transmissão de uma 
super-rede composta por pontos quânticos de GaN envolvidos por camadas de AlN [Cha04]. 
Note-se que os pontos quânticos se encontram alinhados ao longo da direção de crescimento. 
Assim, e genericamente, este método tende a diminuir as tensões elasticamente, pelo que daí, 
pode resultar no crescimento de uma heteroestrutura com elevada qualidade cristalina.  
 







Figura I.4: Imagem de TEM ilustrando o alinhamento vertical, a), e dimensões, b), dos pontos 
quânticos de GaN envolvidos por camadas de AlN [Cha04].  
 
No capítulo VII descrevem-se as propriedades estruturais, morfológicas e óticas de super-redes 
compostas por pontos quânticos de GaN envolvidos por camadas de AlN nos seus estados virgens, 
recozidas, implantadas com diversas fluências do ião Eu3+ e posteriormente, novamente 
recozidas. Note-se que foi implantado o elemento Eu; todavia, como este irá ocupar a posição do 
Ga na rede e este último possui um estado de carga 3+, é expectável que o Eu adote o mesmo 
estado de carga. 
Por último, no capítulo VIII são efetuadas as conclusões finais do trabalho e a discussão de 
trabalho futuro. Nele, são refletidas as conclusões principais de cada capítulo. Além disso, tentam 
explorar-se possíveis soluções para os problemas não resolvidos ou não esclarecidos na sua 
totalidade.  
Com este capítulo introdutório pretendeu-se efetuar uma análise sumária da vanguarda de 
conhecimento dos materiais em estudo neste trabalho, apresentar algumas das suas 
propriedades relevantes e limitações, delinear os objetivos do estudo e estabelecer a sequência 
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Ao longo do trabalho apresentado nesta dissertação foram estudadas várias amostras de nitretos 
do grupo-III crescidas por diferentes metodologias. Como referido no capítulo I, a tese centra-se 
na análise de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN e Al1-yGayN e 
apresenta, como estudo complementar, a análise dos efeitos de implantação de iões terras raras 
em super-redes de pontos quânticos de GaN envolvidos por camadas de AlN.  
As amostras estudadas nos capítulos V e VI correspondem a filmes de Al1-xInxN crescidos sobre 
camadas tampão de GaN e encontram-se identificadas pelas séries C, T e S crescidas em 
laboratórios diferentes. Alguns filmes de Al1-xInxN, identificados como amostras B, C e D, 
estudados no capítulo VI foram crescidos sobre camadas tampão de Al1-yGayN. Neste capítulo 
compara-se o estudo das amostras mencionadas com a amostra A que corresponde a um filme 
fino de Al1-xInxN crescido sobre uma camada tampão de GaN. Inclui-se esta última amostra no 
capítulo VI, já que os quatro filmes de Al1-xInxN foram crescidos simultaneamente com vista a 
obter-se uma análoga fração molar de InN. 
Relativamente ao estudo complementar, as amostras estudadas no capítulo VII são super-redes 
de pontos quânticos de GaN envolvidos por camadas de AlN crescidos sobre um substrato de 
safira-c/AlN ou SiC. Dependendo das suas características estruturais nominais, estas amostras 
identificam-se como N2, N8, N9 e N11, respetivamente. 
De seguida, descrevem-se, pormenorizadamente, as amostras estudadas em cada capítulo e, 
brevemente as técnicas usadas no seu crescimento. Por fim, enumeram-se as características 
principais das condições de implantação e de tratamento térmico usadas nas amostras do 
capítulo VII. 
 
II.2 Descrição das amostras com camadas planares 
 
II.2.1 Amostras estudadas nos capítulos V e VI 
 
Na figura II.1 mostra-se um esquema das amostras maioritárias estudadas nos capítulos V e VI.  
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Figura II.1: Esquema das amostras maioritárias estudadas nos capítulos V e VI.  
 
As camadas tampão de GaN onde os filmes de Al1-xInxN foram depositados (vide figura II.1), foram 
crescidas através do recurso à técnica MOCVD. A espessura destas camadas varia entre 1 e os 
6 μm. As camadas, das séries de amostras C e T, são todas do tipo de amostras maioritárias. 
As amostras da série S são igualmente do tipo maioritário, mas onde se incluem uma amostra 
crescida recorrendo ao método ELOG, outra crescida em GaN “bulk”, e, outra pela empresa 
Lumilog. No método ELOG, acrónimo do inglês Epitaxial Lateral Overgrowth, o GaN cresce 
lateralmente sobre um padrão de SiO2 que serve para diminuir a densidade de deslocações 
[Dom02]. A elevada razão Δ(a)/a de 16% entre o GaN e a safira-c pode contribuir, 
significativamente, na imposição de um limite de qualidade cristalina no binário, mesmo para 
espessuras elevadas de GaN. Consequentemente, a qualidade cristalina do binário GaN é 
igualmente estudada neste trabalho. 
Os filmes de Al1-xInxN, com espessura variável entre os 20 e os 210 nm, foram crescidos em dois 
reatores Aixtron (séries de amostras S e T crescidas no Institute of Photonics, University of 
Strathclyde, Glasgow, Escócia, Reino Unido pelo Prof. Dr. Ian Watson, e no Centre de Recherche 
sur l'Hétéro-Epitaxie et ses applications (CHREA-CNRS), Valbonne, França, pelo 
Prof. Dr. H. P. D. Schenk, respetivamente), e num reator Thomas Swan RF-23 (pelos 
Profs. Drs. T. C. Sadler e R. A. Oliver do Department of Materials Science and Engineering da 
Universidade de Cambridge, Cambridge, Inglaterra, Reino Unido). Detalhes do crescimento destas 
amostras encontram-se nas refs. [Lor08a,Sch08,Sad09]. O tempo de deposição e a taxa de 
crescimento variaram entre os 22 s e 55,4 nm/h para o filme de espessura mais reduzida e os  
210 s e 60,3 nm/h para o filme mais espesso. Praticamente a totalidade dos filmes finos de  
Al1-xInxN foram crescidos nas camadas tampão de GaN acima referidas, e esta, foi crescida em 
substratos comerciais de safira-c. A temperatura de crescimento dos filmes de Al1-xInxN variou 
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entre os 740°C e os 860°C, o que, de acordo com a ref. [Lor10a] corresponde a uma fração molar 
de InN no composto do ternário de 8% a 31%. 
O crescimento dos filmes finos dos ternários foi efetuado usando pressão de azoto que oscilou em 
torno dos 75 mbar; os fluxos dos precursores de trimetil alumínio e trimetil índio variaram entre 
os 40 e os 55 e os 30 e 40 µmol/min, respetivamente. A razão V/III rondou os 2480 e foi usado 
amónia como fonte precursora de azoto.  
 
II.2.2 Caso particular das amostras do capítulo VI 
 
Na figura II.2 representa-se um esquema das amostras A (y=1), B, C e D crescidas sobre camadas 
tampão de Al1-yGayN. 
A camada tampão de GaN (camada tampão A), de aproximadamente 1 m de espessura, foi 
crescida por MOCVD. As camadas tampão dos ternários Al1-yGayN, rondando os 0,5 m de 
espessura, com diferentes frações molares de GaN (y=0,93 (camada tampão B), 0,86 (camada 
tampão C) and 0,69 (camada tampão D)) foram adquiridas à empresa TDI (Oxford Instruments) e 
crescidas usando a técnica HVPE (Hydride Vapour Phase Epitaxy). Todas estas camadas tampão 
(designadas simplesmente, no capítulo VI, por camadas) foram crescidas em substratos de safira 
orientados segundo (0001). O crescimento dos filmes finos de Al1-xInxN foi efetuado 
simultaneamente usando ¼ da bolacha de cada camada, tendo os filmes, sido crescidos pelo Prof. 
Dr. Ian Watson do Institute of Photonics, University of Strathclyde, Glasgow, Escócia, Reino Unido, 
num reator Aixtron, usando a técnica MOCVD. De forma a limpar a superfície da amostra e a 
remover qualquer camada superficial de óxido, as amostras foram aquecidas num ambiente de 
amoníaco-hidrogénio a uma temperatura de 1070 °C durante 30 segundos. O crescimento dos 
filmes de Al1-xInxN foi executado sem o auxílio de qualquer camada tampão intermédia. A 
temperatura de crescimento dos filmes de Al1-xInxN foi de 790°C e o tempo de crescimento foi de 
100 minutos. Estas condições de crescimento resultam numa espessura aproximada de 110 nm. O 
crescimento foi efetuado a uma pressão de 75 mbar de N2, e trimetil alumínio e trimetil índio 
como gases precursores com taxas de fluxo de 55 e 35 µmol/min, respetivamente. A razão V/III foi 
de 2480, usando amónia como fonte de azoto. As quantidades, temperatura de crescimento, 
razão V/III e fluxos dos gases precursores foram escolhidas para que a fração molar de InN em  
Al1-xInxN ronde os 16%. Este valor corresponde à média entre os valores das frações molares dos 
filmes de Al1-xInxN que se encontram na condição de rede combinada com a respetiva camada 
tampão. 
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Figura II.2: Esquema das amostras estudadas no capítulo VI.  
 
II.2.3 Descrição sucinta da técnica de crescimento MOCVD  
A técnica de crescimento de semicondutores MOCVD, ainda designada por Metal Organic Vapour 
Phase Epitaxy, ou MOVPE, foi uma das primeiras técnicas a ser usada no crescimento epitaxial de 
estruturas de filmes finos de semi- e supercondutores.  
A sua elevada aplicabilidade que se estende do desenvolvimento de dispositivos LEDs, células 
fotovoltaicas, foto-detetores, transístores de efeito de campo e de elevada mobilidade dos 
portadores de carga, permitiu desenvolver o estatuto de técnica de maior versatilidade para o 
crescimento de estruturas semicondutores compostas por filmes finos.  
O seu princípio de funcionamento está relacionado com o transporte de moléculas precursoras 
tais como organometálicos do grupo III, hidretos e alcalinos do grupo V por um gás transportador, 
geralmente H2 ou N2. O destino do transporte dessas moléculas é um substrato aquecido a 
determinada temperatura. Os precursores organometálicos usados no crescimento dos filmes 
finos de Al1-xInxN são o trimetil alumínio (TMA ou TMAl), líquido, e o trimetil índio (TMI ou TMIn), 
sólido. O gás transportador é N2 e o gás percursor é NH4
+. Esses precursores organometálicos irão 
fazer parte de uma série de reações químicas de superfície.  
O tempo de crescimento, temperatura e a composição dos gases que entram no reator do 
MOCVD irão determinar a estrutura e composição do filme que se pretende crescer.  
Resumidamente, a taxa de crescimento de um filme crescido por MOCVD depende da taxa do 
fluxo total, da pressão total, da pressão de vapor (Pv), do transporte de massa e da cinética e 
termodinâmica das reações químicas [Str99].  
Na ref. [Was03] descreve-se exaustivamente a técnica de crescimento MOCVD. 
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II.3 Descrição das amostras compostas por pontos quânticos 
 
II.3.1 Amostras estudadas no capítulo VII 
 
Relativamente às amostras de pontos quânticos de GaN embebidos em camadas de AlN, 
estudaram-se quatro conjuntos de amostras. O primeiro conjunto, denominado por N2, é 
composto por amostras com 6 períodos de pontos quânticos de GaN com uma altura, 
sensivelmente, de 2 nm, sobre uma camada de AlN de espessura 8 nm e pelas amostras com a 
mesma estrutura mas recozidas às temperaturas de 1000 °C, 1100 °C e 1200 °C, respetivamente. 
Esta super-rede foi crescida sobre uma camada de AlN com 45 nm que, por sua vez, foi crescida 
sobre um substrato de SiC (0001). O crescimento de pontos quânticos foi efetuado segundo o 
modo de crescimento de SK descrito sucintamente na secção II.3.2. Na figura II.3 representa-se 
um esquema da estrutura da amostra. Detalhes relativamente ao crescimento deste tipo de 
amostras encontram-se em [Yor04]. 
 
 
Figura II.3: Representação esquemática da estrutura nominal da amostra N2.    
 
Os conjuntos de amostras N8, N9 e N11 consistem em super-redes de pontos quânticos de GaN 
envolvidos por camadas de AlN contendo 10 a 50 períodos. Estas super-redes foram crescidas 
sobre camadas tampão de AlN usando safira-c/AlN como substratos. Estes substratos, de origem 
comercial, foram crescidos usando a técnica MOCVD. Além do número de períodos, estas 
amostras diferem na espessura da camada tampão e capa de AlN, na espessura das camadas de 
AlN que envolvem os pontos quânticos e no número de mono-camadas (MC) de GaN depositadas. 
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Assim, com a espessura da camada de AlN que envolve os pontos quânticos de GaN juntamente 
com estas estruturas quânticas define-se o período da super-rede.  
Nas figuras II.4a-c esquematizam-se as estruturas nominais das amostras N8, N9 e N11, 
respetivamente. Tal como no esquema da amostra N2 representada na figura II.3, inclui-se a 
temperatura de crescimento. 
Todas as amostras foram crescidas recorrendo ao método de crescimento MBE assistido por 
plasma, pelo Prof. Dr. B. Daudin, Dr. V. Fellmann e pelo Dr. B. Amstatt (no caso da amostra N2), 
dos Dépt. de Recherche Fondamentale sur la Matière Condensée, CEA/CNRS Group, 
Nanophysique, et Semiconducteurs e CEA-CNRS, Institut Nanosciences et Cryogénie, ambos em 





Figura II.4: Representação esquemática das estruturas nominais das amostras N8, a), N9, b) e 
N11, c).    
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Na tabela II.1 são apresentadas as principais características das amostras estudadas no capítulo 
























N2 740 ----- 45 8 6 2 10 
N81 750 11,2 30 5 40 3 15 
N82 750 11,2 30 5 50 4 20 
N83 750 11,2 30 5 50 5 25 
N91 750 50 240 13 20 5 15 
N92 750 50 240 13 20 6 18 
N111 750 50 135 10 20 5 25 
N112 750 50 180 30 20 5 25 
 
Tabela II.1: Características nominais das heteroestruturas quânticas estudadas no capítulo VII 
desta tese. 
De seguida, descreve-se, resumidamente a técnica de crescimento MBE assim como o modo de 
crescimento Stranski-Krastanow.  
 
II.3.2 Técnica de crescimento  
 
II.3.2.1 Epitaxia por feixe molecular (MBE)  
 
O crescimento por MBE é uma técnica de crescimento epitaxial de camadas, num ambiente de 
alto vácuo (≈ 10-9 Pa). Esta técnica permite o crescimento de camadas com elevada qualidade, 
sendo possível controlar a espessura, dopagem e composição das camadas. 
O controlo da temperatura do substrato é um fator importante para a qualidade da amostra 
crescida. A mobilidade de um átomo na superfície é tanto maior quanto maior for a temperatura 
do substrato, resultando em interfaces mais homogéneas. Por outro lado, quando as amostras 
são crescidas a baixas temperaturas (≈ 250 °C), verifica-se que apresentam uma densidade de 
defeitos superior às crescidas a temperaturas mais elevadas [Lei05]. A taxa de crescimento num 
sistema MBE é relativamente baixa, cerca de uma camada atómica (1 MC) por segundo, o que 
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permite um elevado controlo sobre a quantidade e tipo de material depositado. Desta forma, são 
possíveis alterações na composição ao longo do crescimento de uma camada atómica, podendo 
ainda ser produzidas interfaces abruptas em heteroestruturas. 
A superfície do substrato, sobre o qual as camadas são crescidas, deve conter um baixo grau de 
contaminação, sendo, por isso, necessário que os substratos sejam sujeitos a tratamentos de 
limpeza antes de entrarem na câmara de crescimento.  
Na ref. [Was03] descreve-se exaustivamente a técnica de crescimento MBE. 
 
II.3.2.2 Método de crescimento de Stranski-Krastanow  
 
O estado de tensão entre o substrato ou camada tampão (representados na figura II.5) irá ser a 
principal grandeza envolvida na coalescência dos pontos quânticos.  
 
 
Figura II.5: Transição de uma estrutura composta por uma fina camada (algumas monocamadas 
atómicas) de um material que coalesce para uma estrutura formada por pontos quânticos devido 
ao estado de tensão entre o substrato e a camada crescida sobre este.   
 
Concretamente, o modo de crescimento de Stranski-Krastanow começa com o crescimento de 
uma camada muito fina, de aproximadamente duas monocamadas atómicas de GaN. Esta camada 
é designada por camada molhante de GaN. Segue-se a relaxação elástica de tensões criadas pelas 
diferenças entre os parâmetros de rede do AlN e do GaN (de ≈ 2,5 % [Gog04]) que conduz à 
formação de pontos quânticos de dimensões e distribuição dependentes das condições de 
crescimento. Este modo de crescimento é dependente da temperatura a que se sujeita o 
substrato, sendo que a baixas temperaturas (inferiores a 600 °C) o crescimento dá origem a 
camadas. No intervalo de temperaturas onde se formam os pontos quânticos (superior a 700 °C), 
demonstrou-se que a deposição de mais GaN pode provocar coalescência dos pontos quânticos 
[Dau97].  
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Para uma reduzida razão do fluxo de Ga/N (condição rica em N), os pontos quânticos de GaN são 
formados na presença do plasma de N2. Por outro lado, a situação inversa (condição rica em Ga), 
é usualmente designada por modo modificado de Stranski-Krastanow [Gog03,Bro04]. Neste 
modo, inicialmente deposita-se Ga e, posteriormente, utiliza-se um determinado fluxo de azoto 
com vista ao desenvolvimento dos pontos quânticos. Todas as amostras compostas por pontos 
quânticos de GaN envolvidos por camadas de AlN foram crescidas nesta última condição.  
Verificou-se que a altura dos pontos quânticos de GaN depende da cobertura de GaN (número de 
monocamadas atómicas de GaN) depositadas e que para um número de monocamadas inferior a 
2,2 não há formação de pontos quânticos. Por outro lado, a temperatura do substrato controla 
igualmente a altura dos pontos quânticos e a densidade dos mesmos [Ade04,Fel12]. 
Na ref. [Was03] descreve-se exaustivamente método de crescimento de Stranski-Krastanow. 
 
II.3.3 Condições de recozimento e implantação das amostras estudadas no capítulo VII 
As super-redes estudadas neste capítulo foram sujeitas a diversas condições de recozimento 
(T=1000 °C, 1100 °C ou 1200°C e 1bar de azoto), implantação à temperatura ambiente, fluências 
de 1 x 1013 Eu/cm2, 1 x 1014 Eu/cm2, 1 x 1015 Eu/cm2 e 1,5 x 1015 Eu/cm2 e energia de 300 keV. 
Deve-se referir, que o ião lantanídeo depois de substituir o Ga3+ da rede, o ião oticamente ativo 
será o Eu3+. Dependendo das amostras, estas foram estudadas no seu estado de recozimento (N2, 
N111 e N112), implantadas com Eu com várias fluências (N81, N82, N83, N91 e N92) e destas, as 
amostras N82, N83, N91 e N92 foram estudas no estado de recozimento pós-implantação (vide 
tabela II.2). Todas as amostras foram estudadas no seu estado virgem. 
Nas amostras das séries N8, N9 e N11 foram usadas amostras de AlN colocadas frente-a-frente 
relativamente à amostra em análise para proteger a superfície da segunda, conforme previsto em 
[Lor04,Mag10]. As amostras foram implantadas (N9) com uma energia de 300 keV de Eu incide 
perpendicularmente à superfície das amostras devido ao facto, que de acordo com 
[Pip05,Lor10b], a implantação normal à superfície, ou seja, ao longo do eixo-c do material, diminui 
consideravelmente os danos de irradiação. As amostras da série N8 foram implantadas 10° 
desviadas do seu eixo-c.  





CAPÍTULO II: Descrição da estrutura nominal das amostras, técnicas usadas no seu crescimento e 





























----- ----- ------- ----- 
N81 1100 300 1 x 10
14
 10 ----- 
N82 1100 300 1,5 x 10
15
 10 1100 
N83 1100 300 1 x 10
14
 10 1100 
N91 1100 300 1x10
15
 0 1000, 1100, 1200 






, 1 x 10
15
 
0 1000, 1000+1200 
N111 800 ------ ----- ----- ----- 
N112 1000 ------ ----- ----- ----- 
 
Tabela II.2: Características principais relativas ao recozimento das amostras N2, N111 e N112 e 











































































Descrição das técnicas experimentais e 























Neste capítulo descrevem-se as técnicas experimentais usadas nesta tese. A sua designação, ao 
longo do texto, corresponde à abreviação para o acrónimo da língua inglesa. São elas: difração e 
reflexão de raios-X, do inglês, X-ray Diffraction e X-ray Reflection, XRD e XRR, respetivamente; as 
técnicas de feixe de iões designadas por retrodipersão de Rutherford, canalização iónica e 
espetrometria de recuo elástico, identificadas por RBS/C (Rutherford Backscattering 
Spectrometry/Ion Channelling) e ERDA (Elastic Recoil Detection Analysis); as técnicas de 
caracterização de superfícies, microscopia de força atómica, AFM, microscopia eletrónica de 
varrimento, SEM, e microscopia eletrónica de transmissão, TEM, do inglês, Atomic Force 
Microscopy, Scanning Electron Microscopy e Transmission Electron Microscopy, respetivamente, e 
ainda as técnicas de caracterização ótica, fotoluminescência e excitação da fotoluminescência (PL, 




A técnica de XRD permite, entre outros, determinar os parâmetros de rede dos materiais 
estudados e derivar a composição dos nitretos ternários assumindo a lei de Vegard [Veg21]. Dos 
perfis das curvas experimentais, podem ser descritos alguns dos defeitos cristalinos presentes nas 
amostras. A técnica XRR permite determinar de forma exata a espessura de camadas que 
compõem uma super-rede ou heteroestrutura, e ainda extrapolar a composição a partir dos 
índices de refração dos materiais constituintes das camadas. A rugosidade das diversas camadas é 
outra grandeza física que pode ser estudada a partir da técnica de XRR.  
Utilizando a técnica de RBS, pode ser obtida de forma exata a composição química das diversas 
amostras. Conhecendo a densidade do material, a espessura das camadas é extraída por esta 
análise. Para além das grandezas físicas composição e espessura, a técnica de RBS/C permite 
identificar alguns defeitos, entre os quais os intersticiais. Por se tratar de uma técnica 
complementar, a técnica de ERDA é descrita de forma mais genérica. Esta técnica permitiu a 
identificação de impurezas leves e dos elementos N e Al em algumas das amostras analisadas no 
capítulo V. 
As técnicas de AFM, SEM, TEM, PL e PLE são, também, descritas de forma mais genérica. A partir 
das técnicas de AFM e de SEM analisaram-se as superfícies de algumas amostras, 
quantificando-se a rugosidade local com um elevado nível de confiança. Mostrou-se ainda a 





presença de determinadas estruturas, designados em língua inglesa por pits, nas superfícies de 
algumas amostras. A técnica TEM foi usada para verificar a presença de deslocações em amostras 
estudadas no capítulo V e VII, e, identificar pontos quânticos, do inglês, quantum dots (QD), de 
GaN, crescidos em camadas de AlN em amostras estudadas no capítulo VII. Através da variante da 
técnica designada por HAADF-STEM, acrónimo do inglês High Angle Annular Dark Field-Scanning 
Transmission Electron Microscopy, foi possível estudar a intermistura nas camadas que compõem 
a super-rede de GaN (QD)/AlN, analisar a nível atómico a formação de defeitos estruturais, e 
ainda fazer o estudo comparativo dos danos de irradiação dependente da fluência de implantação 
de Eu nessas super-redes. A técnica de implantação iónica é resumida de forma genérica após a 
descrição da técnica de RBS.  
No que respeita às técnicas de PL e de PLE, estudou-se a emissão e mecanismos de excitação do 
Eu3+ implantado em super-redes compostas por pontos quânticos de GaN envolvidos por camadas 
de AlN e a emissão dos QD. Relacionou-se a emissão com a fluência de implantação e com a 
intermistura nas interfaces e os diferentes estados de tensão que circundam os centros óticos do 
ião de Európio.  
 
III.3 Técnicas experimentais 
 
III.3.1 Técnicas experimentais usando raios-X 
 
Nesta secção é descrita a lei de Bragg, as diferenças entre reflexões simétricas e assimétricas e 
sua relação com a lei de Bragg e resumem-se os tipos de varrimentos usados em medidas de 
difração de raios-X, ou seja, varrimentos em 2θ, ou ainda, varrimentos radiais. Detector scan é a 
terminologia usada em língua inglesa para descrever este tipo de varrimento; varrimentos 
angulares identificados por rocking curves ou ainda ω-scans; varrimentos azimutais, identificados 
posteriormente como φ-scan; varrimentos em ψ (ψ-scan); varrimentos em 2θ-ω e mapas do 
espaço recíproco. Segue-se a descrição do método de Bond que é um método de elevado nível de 
confiança na determinação dos parâmetros de rede de um material [Her02]. Os parâmetros de 
rede são também determinados a partir de mapas do espaço recíproco, sendo que a sua 
descrição é realizada após a descrição do método de Bond (por motivo de conveniência). 
Posteriormente, referem-se os métodos usados para descrever a mosaicidade de um cristal. A 
mosaicidade de um cristal é definida em função de um conjunto de cinco grandezas físicas: 
inclinação e rotação entre cristalites, comprimento lateral e vertical de coerência e tensão 





heterogénea. Termina-se esta secção com uma breve descrição teórica da técnica de refletividade 
de raios-X, XRR. 
 
III.3.1.1 Difração de raios-X 
 
A difração de raios-X de alta resolução é uma técnica não destrutiva capaz de investigar ex-situ 
camadas epitaxiais, multi-camadas ou hetero-estruturas e super-redes [Bau96]. A informação que 
se obtém a partir dos padrões de difração é a seguinte: parâmetros de rede, composição e 
uniformidade de camadas epitaxiais, espessuras de camadas, estados de tensão e de relaxação de 
filmes crescidos sobre substratos e qualidade cristalina. Nalguns casos, é também possível obter 
alguma informação acerca de mistura e inter-difusão nas interfaces. 
 
Lei de Bragg 
Os aspetos geométricos da difração de raios-X assentam na lei de Bragg [Brg13]. Globalmente, 
esta lei fornece a condição para que uma onda plana seja difratada por uma família de planos de 
um sólido cristalino. Observam-se feixes difratados em direções específicas sempre que se verifica 
a condição de interferência construtiva. Estas direções são identificadas pelos índices de Miller 
dos planos cristalográficos que difrataram a onda plana. 
Na figura III.1 está esquematizada a difração de radiação eletromagnética incidindo com um 




Figura III.1: Representação esquemática do fenómeno de difração de ondas eletromagnéticas em 
planos cristalográficos (adaptada de [Ham01]). 
 
De acordo com a figura III.1, para que as ondas dispersas estejam em fase, o percurso adicional de 
cada onda entre dois planos consecutivos deverá ser um múltiplo inteiro do comprimento de 
onda. Assim, tem-se: 
 





              Eq. III.1 
 
Esta equação define a condição para que haja interferência construtiva de raios-X, e, designa-se 
por condição ou lei de Bragg. Portanto, para um dado comprimento de onda, só existe difração a 
partir de um determinado conjunto de planos paralelos, se o ângulo entre estes e o feixe 
incidente estiver de acordo com a condição de Bragg, ou seja, se θ=θB. 
 
Reflexões simétricas e assimétricas 
Como se pode ver na figura III.1, os planos que contribuem para a condição de Bragg são paralelos 
entre si. No entanto, estes podem ser paralelos à superfície do cristal, e, neste caso, as reflexões 
medidas designam-se por reflexões simétricas, ou ainda, podem fazer um determinado ângulo 
com a superfície do cristal.  
A figura III.2a mostra um esquema de uma reflexão simétrica. O feixe é descrito pelos vetores de 
onda incidente        e difratado        , que fazem ângulos de ωi
+ e ωe
+ com a superfície da amostra, 
respetivamente, e,    , é o vetor de onda de transferência, definido como sendo a diferença entre 
os vetores de onda difratado e de incidência.  
O ângulo 2θ, medido entre a direção do feixe incidente e a direção do feixe difratado corresponde 
ao dobro da amplitude angular expressa no ângulo da Eq. III.1, tal como se mostra nas figuras 
III.2a-b. 
A partir da figura III.2b, a relação geométrica entre o ângulo de incidência (ωi






    
 
 
  Eq. III.2, 
 
em que ψ é o ângulo entre o plano medido e a normal à superfície da amostra. 
Mesmo no caso de uma reflexão simétrica, em que idealmente os planos são paralelos à 
superfície, existe sempre um ângulo, designado por ângulo de corte, que altera essa condição de 
paralelismo [Cul03]. Se se tratar de um cristal com boa qualidade cristalina e com o eixo-c 
perpendicular à superfície, espera-se uma amplitude de β inferior a 1°. Nestas circunstâncias, para 












Figura III.2: a) Representação esquemática de uma reflexão simétrica em que os planos medidos 
são paralelos à superfície da amostra, b) Representação esquemática de uma reflexão 
assimétrica. Neste caso os planos medidos fazem um ângulo ψ≠90° em relação à normal à 
superfície. A norma dos vetores de onda incidente, difratado e de transferência não está 
representada à escala.  
 











                 
 
  
                 
  
                 
 
 
              
                        
Eq. III.4, 





           
 
                         
        
                             
 
e, 
                                                              Eq. III.5, 
 
onde V é o volume da célula unitária,   ,    e    são os vetores primitivos da rede, e e são os 
ângulos entre os vetores       
 
,      , e      , respetivamente. No caso de uma célula unitária 
hexagonal tem-se: 
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Eq. III.6, 




          
 
Eq. III.7, 






        
     
 
   
      
 





        
     
  
  
     
 Eq. III.8, 
 
onde h, k e l são, como mencionado anteriormente, os índices de Miller. De seguida,  
descrevem-se os tipos de medidas de raios-X efetuados nesta tese. 
 
Tipos de varrimentos  
A figura III.3 mostra uma fotografia do goniómetro e detetor juntamente com o braço que o une 
ao goniómetro. Representa-se, igualmente, a convenção dos sentidos positivos e negativos dos 
diversos eixos e, ainda, os possíveis tipos de varrimentos permitidos no equipamento usado. 






Figura III.3: Fotografia do goniómetro, porta-amostra e detetor mostrando os possíveis 
varrimentos. Indica-se também a convenção do sentido positivo usado para os vários graus de 
liberdade do sistema de medida.  
 
Os varrimentos possíveis, usando o equipamento representados na figura III.3 são os seguintes: 
 
Detector scan (2θ) 
Corresponde ao varrimento do detetor, ilustrado através da linha a branco da figura III.3, 
mantendo fixos todos os restantes eixos do goniómetro. 
Neste tipo de medidas usou-se uma fenda de 0,1 mm de largura em frente do detetor. A fenda 
serve para definir com maior nível de confiança o centróide do máximo de difração de Bragg. 
 
Rocking curves (ω) 
O movimento efetuado em medidas de rocking curves encontra-se ilustrado com uma seta 
representada a vermelho na figura III.3.  
Neste tipo de medida, não se usa a fenda de 0,1 mm de largura em frente do detetor. Todos os 
outros eixos principais do goniómetro encontram-se imóveis durante a medida. 
 
φ scans 
Corresponde ao varrimento de precessão em torno da normal da superfície da amostra, 
representado a laranja na figura III.3. Tal como nas rocking curves, neste tipo de medidas não se 
usa a fenda de 0,1 mm de largura em frente do detetor. 






Contrariamente aos varrimentos em ω, em que o eixo de rotação é horizontal, nos varrimentos 
em ψ, o eixo de rotação é vertical. Significa, que ambos os varrimentos (ω e ψ) são 
perpendiculares entre si. Corresponde ao varrimento representado com a linha verde da figura 
III.3. 
Tal como nos φ scans, neste tipo de medidas não se usa a fenda de 0,1 mm de largura à frente do 
detetor. Todos os outros eixos principais do goniómetro encontram-se imóveis durante a medida. 
 
2θ-ω scans 
Este tipo de movimento, como o nome sugere, é um varrimento onde coexistem os movimentos 
de dois eixos (eixo 2θ e ω). Ao contrário dos últimos três tipos de medidas, numa medida do tipo 
2θ-ω (ou ω-2θ), utiliza-se a fenda de 0,1 mm de largura à frente do detetor.  
 
No anexo I descreve-se o alinhamento da superfície da amostra relativamente ao feixe de raios-X 
e ainda o método de otimização das várias medidas de raios-X.  
 
Mapas do espaço recíproco 
A partir da análise da figura III.2a, verifica-se que as coordenadas (no espaço recíproco) do vetor 
dispersão, Qx e Qz podem escrever-se de acordo com as seguintes expressões:  
 
     
  
 
       
         
     Eq. III.9a 
     
  
 
       
         
      Eq. III.9b, 
 




corresponde à norma do vetor de onda (incidente e difratado). Como por definição, 2θ=ωi
++ωe
+, é 
possível escrever-se o conjunto de equações III.9 em função do ângulo de incidência (ωi
+) e de 2θ. 
Assim, um mapa do espaço recíproco corresponde ao varrimento de ω e de 2θ que incrementa as 
coordenadas do espaço recíproco indicadas pelo utilizador.  
Os parâmetros de rede das camadas tampão de GaN e de Al1-yGayN, estudados nos capítulos V e 
VI, respetivamente, foram determinados usando o método de Bond [Her02] e os parâmetros de 
rede dos filmes de Al1-xInxN foram derivados a partir do mesmo método e confirmados com 
recurso a mapas do espaço recíproco. 





 De seguida, resume-se o método de Bond [Her02]. 
 
Derivação dos parâmetros de rede a partir de rocking curves via método de Bond 
Uma das formas de determinação dos parâmetros de rede é a partir da medição de varrimentos 
em 2θ-ω [Pie04]. No entanto, nesta abordagem, além da possível curvatura da amostra e/ou 
heterogeneidades na composição é necessário ter em conta a influência que o eixo z do 
goniómetro representado na figura III.3 tem na determinação de 2θ da condição de Bragg, θB. De 
facto, apesar do ângulo entre a direção do feixe incidente e a direção do feixe difratado (que por 
definição corresponde a 2θ) não depender do eixo z, como a avaliação da quantidade 2θ é 
efetuada relativamente à superfície da amostra, o valor medido de 2θ será diferente. Esta 
situação encontra-se ilustrada na figura III.4 onde se mostra o efeito de um incremento em z na 
posição da amostra. Inicialmente, a amostra ocupa a posição z1, passando posteriormente para a 
posição z2. Os valores medidos de 2θ são 2θ1 e 2θ2, respetivamente.  
 
 
Figura III.4: Influência da posição da amostra no eixo z do goniómetro no eixo 2θ do detetor. 
 
Assim, conclui-se que o erro experimental provém da medição de 2θ. O recurso a medidas 2θ-ω 
na medição do parâmetro de rede c de uma amostra de um cristal com a estrutura da wurtzite 
implica a medição das reflexões simétricas (0002), (0004) e (0006) e a obtenção da sua média. 
Uma forma de eliminar o erro no eixo 2θ é não usar o referido eixo na obtenção dos parâmetros 
de rede de um material. O método de Bond é um dos métodos que não recorre ao eixo 2θ mas 
sim a medidas de rocking curves (eixo ω do goniómetro) na determinação dos parâmetros de 
rede. Um outro erro que o método de Bond elimina é o erro proveniente do efeito do ângulo de 
corte na determinação dos parâmetros de rede. De facto, devido ao motivo de se medirem 





ângulos relativos (diferenças angulares), e não ângulos absolutos, o erro do ângulo de corte nos 
parâmetros de rede é cancelado.  




Figura III.5 a) Convenção dos sentidos, positivo e negativo, de ω e 2θ, usada no goniómetro (vista 
de cima). Coordenadas ω e 2θ correspondentes à condição de Bragg, ωi
+ e +2θB e ωi
- -2θB, b) e c), 
respetivamente.  
 
Na figura III.5a identificam-se as direções correspondentes aos eixos ω e 2θ e respetivas 
convenções dos sentidos positivos e negativos. A amostra representada com a linha contínua 
encontra-se na posição ω=0°. Mostram-se, igualmente, a direção (e sentido) do vetor de onda 
incidente,       , e a posição do detetor 2θ=0°. O ângulo entre a direção do feixe incidente medido no 
sentido anti-horário e a superfície da amostra é +ω.  
Genericamente, o método consiste em medir uma reflexão simétrica e assimétrica nas geometrias 
de incidência e saída rasante do feixe de raios-X, respetivamente.  
Na figura III.5b representa-se a condição de Bragg para o caso particular de uma amostra de GaN 
crescida ao longo do eixo-c e em que a incidência do feixe é rasante. Assim, ωi
+ corresponde ao 
ângulo de incidência particular que valida a igualdade expressa na Eq. III.2. 
Neste caso, como o ângulo entre a direção de crescimento e o plano (1014), ψ, é de ≈ 64,81°, 
2θ(1014) é de 82,02°, resulta em ωi
+ ≈ 15,81°. Tendo em conta que se pretende medir o mesmo 
plano aquando da medição da incidência e saída rasantes, o primeiro objetivo é determinar o 
ângulo de incidência na situação de saída rasante do feixe. A partir da figura III.5c deriva-se, 
geometricamente, o ângulo de incidência não rasante, ωi
-, como sendo π-2θB+ωi
+, ou seja, 113,80° 
No entanto, o alinhamento da amostra relativamente ao feixe (cujo processo se descreve no 
Anexo I) envolve erros experimentais, tais como o erro de z em 2θ referido anteriormente. Uma 
das vantagens do método de Bond é a da eliminação do efeito do alinhamento da amostra face ao 





porta-amostras através da medição de reflexões com incidência e saída rasante, sendo que esta 
última é medida com o detetor na posição simétrica ao da reflexão vista por incidência rasante, 
 -2θB.  
É igualmente possível aplicar o método de Bond usando o valor positivo de 2θ para a situação da 
saída rasante rodando a amostra por 180° em torno de φ. O motivo de, nesta tese ser usado o 
valor -2θ deve-se ao facto do erro na precessão do eixo ω ser inferior ao erro na precessão do 
eixo φ. Assim, permite-se a redução das incertezas nos parâmetros de rede. Tendo em conta, que 
o objetivo é determinar o ângulo de Bragg (pois é a quantidade que fornece os parâmetros de 
rede do material) e que, por definição é 2θB=ωi
++ωe
+, tem-se, de acordo com a figura III.5, a 
seguinte relação geométrica entre o ângulo de Bragg (θB) e os ângulos de incidência vistos do lado 
da incidência rasante do feixe e do lado de saída rasante: 
 
  
          
        
      
   
 
    
  




    





em que se definiu o numerador da equação como uma variável auxiliar, aux1.  
A distância interplanar de uma reflexão simétrica, d000l, é obtida anulando os termos h e k da 





 Eq. III.11 
 




        
  Eq. III.12 
 




     
    
  
 
    
   
   
 
          
 
    
  
Eq. III.13 





O argumento da função seno é expresso em radianos. A demonstração do parâmetro de rede a é 
semelhante: igualando a distância interplanar obtida a partir da lei de Bragg com a resultante da 
manipulação da Eq. III.8, obtém-se a distância interplanar e o parâmetro de rede a do material: 
 
   
 
 










          
 
    
 Eq. III.15 
 




-; para o 








- são os centros das rocking curves vistos dos lados +2θB e -2θB, respetivamente.  
Os centros das rocking curves foram obtidos a partir de ajustes usando a função Pseudo-Voigt, 
descrita na Eq. III.16, que, segundo [Met98] é a função matemática que melhor descreve a rocking 
curve em toda a sua gama.  
 
                         
Eq. III.16. 
                             






   
    
  
 
   
 
G(ω) representa a função Gaussiana, L(ω), a função Lorentziana, a0 é a intensidade máxima, a1 é o 
centro da Pseudo-Voigt, a2 é a metade da largura da Gaussiana que é igual à largura da 
Lorentziana e a3 é a fração da componente Lorentziana da Pseudo-Voigt. Como se pode constatar, 
se a3=0, a Pseudo-Voigt converge para uma Gaussiana; por outro lado se a3=1, então a  
Pseudo-Voigt é uma Lorentziana. Verifica-se, portanto, que a Pseudo-Voigt é uma convolução 
entre uma Gaussiana e uma Lorentziana. O processo de minimização nos ajustes foi efetuado 
usando o algoritmo de minimização de Marquardt-Levenberg, disponível no software comercial 
Matlab [Matl10]. 
Para a determinação dos parâmetros de rede foram medidas as reflexões assimétrica e simétrica, 
(1014)+ e (0004)+, respetivamente. De facto, apesar da reflexão (1015) ser mais sensível a 
variações de composição do que a reflexão (1014), por motivos de considerações de geometria do 
método de Bond, a reflexão (1015)- (saída rasante do feixe) deveria ser encontrada, no caso do 





GaN, na posição 2θ ≈ -104,9°, sendo que, o máximo permitido para o goniómetro é de ≈ -96°. 
Assim, como 2θ GaN(1014)
- é ≈ -82,1°, esta é a reflexão permitida com maior índice de Miller para a 
observação do feixe difratado na situação de saída rasante. 
A incerteza nos parâmetros de rede foi determinada a partir da teoria da propagação dos erros. 
Explicitamente, 
 
     
  
  




      





      






   
 
 Eq. III.17a 
     
  
  




      





      
       
  
 
  Eq. III.17b, 
 
onde    é o erro absoluto do comprimento de onda de raios-X,              ,       
 , 
      
 ,       
  e       
  são os erros dos centros das rocking curves      
 ,      
 ,      
  e 
     
 , respetivamente. Os erros dos centros das rocking curves são os erros que dominam a 
incerteza nos parâmetros de rede. Segue-se, a componente que relaciona o parâmetro de rede a 
com o parâmetro de rede c, ou seja,  
  
  
   
 
. O erro associado ao comprimento de onda é várias 
ordens de grandeza inferior aos erros dos centros das rocking curves nas amostras medidas nesta 
tese. 
Na figura III.6 mostram-se as rocking curves e respetivos ajustes usando uma função Pseudo-Voigt 
das reflexões assimétricas (1014)+, a1) e b1), e (1014)
-, a2) e b2), e simétricas (0004)
+, a3) e b3), e 
(0004)-, a4) e b4), de uma camada tampão de GaN e um filme de Al1-xInxN com fração molar de InN, 
xInN, de 0,173. 
A partir das posições dos centros das várias reflexões e usando as Eqs. III.13-15 determinaram-se 
os parâmetros de rede dos materiais. Verifica-se que os máximos de difração das várias reflexões 
do binário GaN são extremamente simétricos sugerindo uma conservação da estequiometria 
Ga-N na camada tampão. Ao invés, os picos do filme de Al0,827In0,173N mostram uma ligeira 
assimetria para maiores e menores ângulos nas reflexões de incidência rasante e saída rasante, 
respetivamente. Esta assimetria pode estar correlacionada com uma pequena heterogeneidade 
de composição e/ou relaxação que, em filmes de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de 
GaN e de Al1-yGayN irá ser explorada nos capítulos V e VI, respetivamente. A comparação entre as 
quantidades a0, a2 (ou FWHM) e a3 que definem a Pseudo-Voigt da camada tampão de GaN e do 
filme de Al1-xInxN permite, igualmente inferir, que são as quantidades a0 e a3 que mais diferem 
entre ambos os materiais. Deve ser referido que a quantidade a2 é obtida a partir do ajuste da RC 





recorrendo a uma função Pseudo-Voigt e a determinação da FWHM da RC é determinada tendo 
em conta os dados experimentais. Assim, podem surgir pequenas discrepâncias entre estas duas 
quantidades, teoricamente iguais. Todavia, tal como se pode verificar na tabela III.1, na maioria 
dos ajustes das RC representados na figura III.6, a FWHM encontra-se dentro do erro da 
quantidade a2. A explicação da diferença entre as quantidades a0 é naturalmente atribuída à 
diferença de volume de material presente na amostra de ambos os semicondutores, aos fatores 
de estrutura de ambos os materiais e à qualidade cristalina. A quantidade a3 está relacionada com 
a presença de defeitos. Na tabela III.1, resumem-se as quantidades a1 (centro da rocking curve), a2 
(metade da largura da Pseudo-Voigt), FWHM e a3 (fração da componente Lorentziana da 
Pseudo-Voigt) das reflexões (1014)+, (1014)-, (0004)+ e (0004)-, respetivamente, e, ainda, os 


























Figura III.6: Rocking curves experimentais e respetivos ajustes recorrendo a Pseudo-Voigts das 
reflexões assimétricas (1014)+ e (1014)-, e das reflexões simétricas (0004)+ e (0004)-, da camada 
tampão de GaN (a1, a2, a3 e a4, respetivamente) e do filme de Al0,827In0,173N (b1, b2, b3 e b4, 
respetivamente). No interior das figuras esquematizam-se os ângulos de incidência e de difração 
das quatro medidas da camada tampão de GaN e do filme fino de Al0,827In0,173N. 






Tabela III.1: Centro das rocking curves (a1), a2, FWHM e razão entre as componentes Lorentziana e 
Gaussiana, a3, das rocking curves das reflexões (1014)
+, 
(1014)-, (0004)+ e (0004)-, da camada tampão de GaN e filme de Al0,827In0,173N crescido sobre essa 
mesma camada. Também se incluem os parâmetros de rede (a e c) do filme de Al0,827In0,173N e da 
camada tampão de GaN e os parâmetros de rede relaxados (a0 e c0) do filme, caso este estivesse 
relaxado. Deve referir-se que as quantidades a2 e respetivas incertezas foram determinadas a 
partir dos ajustes das funções Pseudo-Voigt e a FWHM é determinada usando um algoritmo 
incluído no software Matlab [Mat10]. 
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De seguida, descreve-se como foi derivada a composição dos filmes de Al1-xInxN estudados nos 
capítulos V e VI e, ainda, a composição das camadas tampão de Al1-yGayN estudadas no capítulo 
VI.  
 
Derivação da composição e respetiva incerteza 
Admitindo válida a lei de Vegard [Veg21], a fração molar de InN (GaN) nos ternários Al1-xInxN  
(Al1-xGaxN), pode ser determinada de acordo com: 
 
                                    Eq. III.18a 
                                    Eq. III.18b 
 
Estas equações mostram que os parâmetros de rede dos compostos ternários podem ser obtidos 
a partir da interpolação linear dos parâmetros de rede dos binários que os compõem. As Eq. III.18 
assumem que o filme de Al1-xInxN (ou Al1-yGayN) está relaxado. Todavia, filmes de Al1-xInxN 
crescidos sobre camadas tampão de GaN estão, geralmente, sujeitos a estados de tensão. Para o 
sistema wurtzite Al1-xInxN (ou Al1-yGayN), as componentes da deformação paralela e perpendicular 
à superfície, εxx e εzz, são dadas por [Bir06]: 
 
    
                     




    
                     
     
 Eq. III.19b, 
 
em que a0 e c0 são os parâmetros de rede do material relaxado. 
Os valores usados dos parâmetros de rede relaxados (a0 e c0) dos binários AlN, GaN e InN e 
respetivos coeficientes de rigidez encontram-se listados na tabela I.1.  
De acordo com o modelo elástico de tensões biaxiais, a componente da deformação paralela (εxx) 
relaciona-se com a componente da deformação perpendicular (εzz) através do fator D, designado 
por fator de distorção [Sadd04]: 
 
   
   
   
  
  
   
   
   





onde ν é o coeficiente de Poisson e C13 e C33 são as componentes (xz e zz) do tensor das tensões. A 
presença de tensão biaxial conduz a uma distorção tetragonal da célula unitária. 
Consequentemente, a composição e tensão induzem variações na distribuição espacial dos planos 





atómicos, e, logo, o seu efeito nos parâmetros de rede deverá ser separado. Usando as equações 
III.19a-b e a Eq. III.20 obtém-se: 
 
 
                     
     
                     
     
   
   





Substituindo a0 e c0, ou seja, os parâmetros de rede do material relaxado, pelas expressões 
provenientes das Eqs. III.18a-b obtém-se, para o caso do Al1-xInxN: 
 
               
                   
               
               
 
   
        
        
   
        
        
                                





em que            e            são os parâmetros de rede medidos do filme de Al1-xInxN e    
  
 são 
os coeficientes de rigidez (i=1,3) dos binários AlN e InN (j=Al, In), respetivamente. A Eq. III.22 não 
tem solução analítica. No entanto, de modo a resolver numericamente a Eq. III.22 é necessário 
garantir, que esta tem apenas uma solução no intervalo compreendido entre 0 < xInN < 1. Há ainda 
que considerar a discrepância dos parâmetros de rede dos binários (AlN e InN), assim como dos 
seus coeficientes de rigidez (C13 e C33) encontrados na literatura [Mor09]. Esta discrepância será 
discutida posteriormente. Usou-se o software Matlab que recorre a uma combinação dos 
métodos da bisseção, secante e interpolação quadrática inversa [Matl10]. A diferença entre o 
método usado e o método clássico de Newton está apenas relacionada com a velocidade de 
convergência do método [Kel87]. O método combinado necessita de menos iterações de modo a 
convergir para a solução.  
A figura III.7 mostra a função F(x) da Eq. III.22 representada entre x = 0 e x = 1 usando como dados 
de entrada, os parâmetros de rede relaxados dos binários AlN e InN, respetivos coeficientes de 
rigidez da tabela I.1, e, os parâmetros de rede de um ternário Al0,827In0,173N com os parâmetros de 
rede a = 3,1850 Å e c = 5,1052 Å.  
 
 






Figura III.7: Representação de F(x) em função de x usando os parâmetros de rede relaxados dos 
binários AlN e InN e respetivos coeficientes de rigidez da tabela I.1 e os parâmetros de rede 
medidos do ternário Al0,827In0,173N, i.e.,  a = 3,1850 Å e  c = 5,1052 Å, respetivamente. 
 
Verifica-se que a solução de F(x) = 0 é única. Tendo em conta, que se decidiu usar os parâmetros 
de rede dos binários que compõem o ternário Al1-xInxN, assim como os seus coeficientes de rigidez 
listados na tabela I.1, constata-se que as únicas variáveis que influenciam a determinação da(s) 
raíz(es) da função F(x) são os parâmetros de rede medidos dos filmes de Al1-xInxN, e, estes, variam, 
de acordo com a lei de Vegard. Todavia, e para se provar concludentemente, que os parâmetros 
de rede dos binários e os seus coeficientes de rigidez não influenciam o número de raízes da 
função F(x) compreendidas entre 0 < xInN < 1, variaram-se os parâmetros de rede dos binários e os 
seus coeficientes de rigidez de acordo com a discrepância descrita na literatura. Concluiu-se que, 
em toda a gama possível de parâmetros de rede dos binários e seus coeficientes de rigidez, existe 
apenas uma raiz de F(x) compreendida entre 0 < xInN < 1.  
Por conseguinte, a incerteza da composição foi estimada a partir do máximo e mínimo da 
composição derivada a partir dos limites superior e inferior de a ± Δa e c ± Δc. A incerteza 
derivada da composição, é, por isso, definida como sendo metade da diferença entre a 
composição derivada para a + Δa e c + Δc e a correspondente a - Δa e c - Δc.  
Elaborou-se um programa, escrito em Matlab, e, descrito no Anexo II, que determina os 
parâmetros de rede e respetiva composição (no caso de um ternário) recorrendo ao método de 
Bond. 





Como foi referido os parâmetros de rede dos filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas 
tampão de GaN e de Al1-yGayN estudados nos capítulos V e VI, respetivamente, foram verificados 
através de mapas do espaço recíproco. No entanto, a medição destes mapas tem como principal 
objetivo o estudo dos estados de tensão do filme fino relativamente à camada espessa onde este 
foi crescido. De seguida descreve-se a forma como se determinam os parâmetros de rede dos 
materiais estudados a partir de mapas do espaço recíproco. Exemplifica-se o procedimento na 
mesma amostra onde foram determinados os parâmetros de rede a partir do recurso ao método 
de Bond. 
 
Derivação dos parâmetros de rede a partir de mapas do espaço recíproco 
A norma do vetor de onda de dispersão é, por conseguinte, dada por: 
 





A Eq. III.23 descreve a lei de Bragg no espaço recíproco. 
A partir deste tipo de medida obtêm-se os parâmetros de rede do material estudado, pois o par 
de coordenadas (Qx, Qz) que maximiza a intensidade relaciona-se com os parâmetros de rede de 
uma célula unitária hexagonal da seguinte forma: 
 






            Eq. III.24a 
       
  
 
  Eq. III.24b, 
 
As últimas duas equações podem ser demonstradas relacionando a lei de Bragg escrita em 
coordenadas do espaço recíproco (Eq. III.23) com a Eq. III.8, ou seja, a partir de d a decomposição 
do vetor     é direta. Resulta em duas componentes ortogonais: uma dependente apenas de a e 
outra dependente apenas de c. 
Na Figura III.8a mostram-se as reflexões permitidas (não estão representadas as reflexões 
proibidas) numa representação idêntica à representação da esfera de Ewald [Ham01]. Entende-se 
por reflexão proibida como sendo a que está associada ao conjunto de índices de Miller que anula 
o fator de estrutura de determinado material. Quanto maior for o fator de estrutura de uma dada 
reflexão, mais intenso será o máximo de difração correspondente à mesma. Assim, para materiais 
com a estrutura da wurtzite baseados em compostos com nitretos, verifica-se que a evolução 





decrescente em termos de intensidade de um pico de uma reflexão simétrica, medida como um 
varrimento em 2θ é a seguinte: (0002), (0004) e (0006), respetivamente. Estas reflexões 
dependem apenas de l, ou seja, (h,k,-(h+k),l)=(0,0,0,≠0). Isso significa que são sensíveis, apenas, 
ao parâmetro de rede c (se a amostra tiver sido crescida segundo a direção [0001]). 
Relativamente às reflexões assimétricas, sensíveis aos parâmetros de rede a e c, foi usada a 
reflexão (1015). O conjunto de varrimentos 2θ-ω que compõem os mapas do espaço recíproco 
podem ser efetuados em incidência rasante, (1015)+, ou em incidência não rasante, (1015)-. No 
entanto, todos os mapas do espaço recíproco adquiridos e representados nesta tese foram 
obtidos com incidência rasante, e, assim, omite-se o índice “+” na representação da reflexão 
medida. Esta reflexão representa um compromisso entre intensidade e sensibilidade a variações 
de composição. Explicitando: quanto menores forem os índices de Miller, em regra, mais intensa 
é a reflexão; por outro lado, quanto maiores forem os índices de Miller, maior é a sensibilidade da 
reflexão a variações de composição.  
A figura III.8b mostra um mapa do espaço recíproco da reflexão (1015) do mesmo filme fino de 
Al1-xInxN (figura III.6) crescido sobre uma camada tampão de GaN. Os parâmetros de rede do GaN 
foram derivados recorrendo ao método de Bond. A partir das Eqs. III.24a-b calculam-se os 
parâmetros de rede do filme e da camada tampão. Para tal, é necessário determinarem-se os 
pares (Qx,Qz) dos máximos de difração de ambos os materiais. Consequentemente, os parâmetros 
de rede são obtidos a partir de sucessivos cortes horizontais e verticais do mapa do espaço 
recíproco. De seguida, encontram-se os máximos em ambas as direções ortogonais. No entanto, é 
preciso reconhecer que o centro do corte horizontal que corresponde ao máximo da intensidade 
ao longo dessa direção está assente numa determinada posição Qz que não corresponde, 
necessariamente, à posição do corte do centro do máximo da direção ortogonal, Qx. Foi elaborado 
um programa, escrito em Matlab, e descrito no Anexo III, que efetua os cortes horizontais e 
verticais aos mapas do espaço recíproco com o objetivo de encontrar as coordenadas do espaço 
recíproco, Qx e Qz, que correspondem aos máximos de intensidade para ambas as direções. 
A partir dos resultados dos parâmetros de rede a (que, de acordo com a Eq. III.24a vem de Qx) do 
filme de Al0,83In0,17N e da camada tampão de GaN, verifica-se que o filme possui o mesmo 
parâmetro de rede a que o GaN. Note-se que a fração molar de InN do filme de Al1-xInxN derivado 
via método de Bond e mapa do espaço recíproco difere em 0,003 absoluto. Estes resultados 
permitem afirmar que o filme é pseudomórfico com a camada onde foi crescido, tal como foi 
demonstrado a partir do método de Bond. Uma das vantagens da realização de um mapa do 





espaço recíproco é que, a partir do par de coordenadas (Qx,Qz) de ambos dos centróides, 
conclui-se, visualmente, a condição de pseudomorfismo do filme. 
Para este caso ilustrado, a diferença entre as coordenadas do espaço recíproco medidas, e, as 
coordenadas do par (Qx, Qz) que correspondem à situação do filme relaxado determinadas a partir 
das Eqs. III.24a-b é aproximadamente de 0,01 nm-1. Por conseguinte, a diferença do centro da 
mancha do filme de Al1-xInxN em ambas as situações é indistinguível.  
Na secção seguinte explica-se a diferença de 0,003 entre as frações molares de InN derivadas a 

























Figura III.8: a) Representação, sob a forma de esfera de Ewald [Ham01], das reflexões permitidas 
(números representados a azul claro) no sistema Al1-xInxN/GaN.        e         são os vetores de onda 
incidente e difratado, e,    , é o vetor de onda de transferência que representa a diferença vetorial 
entre os vetores anteriormente mencionados. b) Mapa do espaço recíproco de um filme fino de 
Al1-xInxN com x = 0,17 crescido sobre uma camada tampão de GaN. Os pares de coordenadas 
(Qx,Qz) indicados no mapa são relativos aos centros dos picos da camada tampão (a azul), e do 
filme (a vermelho).  





Comparação dos parâmetros de rede e composição derivados a partir do método de Bond e 
mapas do espaço recíproco 
A aquisição dos mapas do espaço recíproco teve como objetivo secundário a validação dos 
resultados obtidos a partir do método de Bond. Em regra, os mapas foram adquiridos em 
amostras retangulares usando a dimensão maior da amostra paralela à dimensão maior do feixe 
de raios-X (este último com uma dimensão de 12 mm por 3 mm). Todavia, constatou-se existir 
variação lateral de composição nas amostras estudadas nos capítulos V e VI. A comparação dos 
valores dos parâmetros de rede do GaN (camada tampão), derivados a partir do método de Bond 
com os obtidos a partir do respetivos mapas permitiu eliminar possíveis erros experimentais e 
instrumentais cometidos durante a aquisição dos mesmos, pois, o programa que efetua os 
varrimentos do mapa necessita dos parâmetros de rede do substrato (ou camada tampão de 
GaN) como dados de entrada. No caso descrito acima, as diferenças dos parâmetros de rede da 
camada tampão de GaN obtidos via método de Bond e mapeamento do espaço recíproco são de 
0 Å e 1 x 10-4 Å para os parâmetros de rede a e c, respetivamente. Considerando os erros dos 
centros provenientes dos ajustes das rocking curves e erros instrumentais, estima-se que o erro 
final nos parâmetros de rede do GaN da camada tampão não exceda os 0,001 Å. No caso do erro 
nos parâmetros de rede do Al1-xInxN oriundo a partir de mapas do espaço recíproco 
adicionaram-se, em quadratura, os erros provenientes dos parâmetros de rede do GaN obtidos a 
partir da propagação do erro aplicada no método de Bond, com o erro do par de coordenadas 
(Qx, Qz) do mapa do espaço recíproco que maximiza a intensidade, extraindo-se posteriormente a 
sua raiz quadrada. As diferenças entre os parâmetros de rede a e c do Al1-xInxN obtidos a partir do 
método de Bond e do mapa são de 0,0004 Å e 0,0035 Å. No entanto, e como tal foi referido 
anteriormente, a diferença encontrada nos parâmetros de rede c é também atribuída à variação 
de composição lateral. Consequentemente, o erro nos parâmetros de rede do filme de Al1-xInxN 
deverá situar-se, dependendo do erro nos centros da rocking curves, no intervalo compreendido 
entre os 0,001 Å e os ≈ 0,004 Å, resultando uma variação relativa máxima da fração molar de InN 
de 0,4%. Além disso, deverá ter-se em atenção que o efeito da variação lateral da composição 
pode ser superior à incerteza da fração molar de InN. 
 
Análise de defeitos usando a técnica de difração de raios-X 
As deslocações são os defeitos dominantes em nitretos semicondutores de hiato elevado com a 
estrutura cristalina da wurtzite crescidos no plano c [Mor09]. 





Uma deslocação é fundamentalmente caracterizada pela direção e vetor de Burgers [Sadd04]. 
Existem três tipos principais de deslocações: em cunha, em parafuso e mistas. Para uma 
deslocação em cunha, o vetor de Burgers é perpendicular à direção da deslocação, enquanto, 
para uma deslocação em parafuso, o vetor de Burgers é paralelo à direção da deslocação.  
Dependendo do tipo de deslocação (parafuso, cunha, ou mista), o vetor de Burgers toma 
diferentes coordenadas vetoriais [Met98]: para uma deslocação em parafuso tem as coordenadas 
           para uma deslocação em cunha,    
 
 
         e, para uma deslocação 
mista,    
 
 
         Estas coordenadas dos vetores de Burgers são válidas, apenas, para 
materiais com a estrutura da wurtzite crescidas ao longo do plano c. A cada tipo de deslocação 
está associada uma distorção local da rede particular: deslocações em parafuso acomodam 
inclinação das cristalites; deslocações em cunha acomodam rotações das cristalites enquanto as 
mistas abrangem rotação e inclinação. Na figura III.9 mostram-se as linhas de deslocação,   , 
juntamente com o vetor de Burgers,   , para cada um dos tipos de deslocações.  
 
 
Figura III.9. Representação esquemática das linhas de deslocação,    , e dos vetores de Burgers,   , 
dos três tipos de deslocações dominantes: parafuso, cunha e mista, representados a vermelho, 
verde e roxo, respetivamente. αθ e αφ representam a inclinação e rotação entre cristalites, 
respetivamente. 
 
As várias imperfeições estruturais, que provocam tensão heterogénea, os baixos comprimentos 
de coerência lateral e vertical (L|| e   ), bem como a presença de impurezas, estados de tensão e 
heterogeneidades de composição, contribuem para o alargamento das curvas medidas. A tensão 





heterogénea (  ), os comprimentos de coerência lateral e perpendicular à superfície do 
substrato, e, ainda a inclinação das cristalites relativamente à superfície da amostra (αθ), 
juntamente com o ângulo de rotação entre cristalites (αφ) constituem os parâmetros 
fundamentais na análise da qualidade cristalina de filmes. Estas grandezas físicas descrevem a 
mosaicidade do cristal. Todavia, como nesta tese serão comparadas as qualidades cristalinas de 
filmes de Al1-xInxN com as qualidades cristalinas das camadas tampão onde estes foram crescidos, 
não faz sentido físico comparar-se a grandeza comprimento de coerência vertical dos mesmos 
pois, tal como se expôs no capítulo da descrição das amostras (capítulo II), as espessuras de 
ambos os materiais é muito diferente. Relativamente à tensão heterógena não se estabeleceu 
nenhuma relação entre ambos os materiais, e, assim, omite-se a descrição deste estudo. 
O facto do alargamento da rocking curve proveniente da inclinação das cristalites ser 
independente da ordem de difração - (0002), (0004) ou (0006) - e dependente do vetor de 
dispersão no caso do baixo comprimento de coerência lateral, permite separar graficamente 
ambos os efeitos [Wil53]. Na representação e ajuste linear de FWHM * sin(θ) / λ em função de 
sin(θ)/λ para as três reflexões simétricas mencionadas, o declive da reta ajustado fornece a 
inclinação das cristalites, e, o comprimento de coerência lateral é refletido na ordenada na origem 
através da igualdade L|| = 0,9 / (2 y0). FWHM é, como mencionado, a largura a meia altura da 
rocking curve e y0 é a ordenada da origem do gráfico. Posteriormente identifica-se este método 
como método gráfico ou método de Williamson-Hall.  
Um segundo método, identificado posteriormente por método analítico, baseia-se na assunção 
de que, um perfil Gaussiano da rocking curve experimental, está relacionado com uma elevada 
inclinação das cristalites. Ao invés, um perfil Lorentziano relaciona-se com o baixo comprimento 
de coerência lateral das cristalites [Met98]. Ajustando as curvas experimentais com funções 
Pseudo-Voigt, o peso de ambas as componentes, i. e., Gaussiana e Lorentziana, é refletido na 
variável a3 da Eq. III.16. A referência [Met98] sugere que a inclinação, θ, e rotação, φ das 
cristalites pode ser expressa por: 
 
                                         
 
             
            
             
Eq. III.25 
 
e o comprimento de coerência lateral é dado por:  
 





   
     
                                   
                
  
   
     




em que θB (000l) é o ângulo de Bragg para a reflexão simétrica (000l),     é a largura integral da 
Pseudo-Voigt da rocking curve e do varrimento em φ, expressa por [Bir06]: 
 
        π        π         
    
 
 Eq. III.27 
 
FWHM é a largura a meia altura da Pseudo-Voigt. Por defeito, ao longo do texto e inscrição em 
figuras, α representa o ângulo de inclinação das cristalites. No caso de se estar a tratar, 
especificamente de rotação entre cristalites, indicar-se-á o índice φ. 
A densidade de deslocações em parafuso, Np, pode ser determinada a partir de [Met98]: 
 
   
  
 
          
  Eq. III.28, 
 
em que       é a norma do vetor de Burgers da direção [0001]. A norma do vetor de Burgers 
equivale ao parâmetro de rede c do material, pois a amplitude da deslocação corresponde a uma 
célula unitária.  
A partir das figuras III.10a e III.10b, constata-se que a largura integral é uma função linearmente 
crescente com a componente a3 da Pseudo-Voigt, e, que os termos ρ e μ, das Eq. III.25 e III.26 
decrescem e aumentam com a3, respetivamente. Verifica-se, ainda que o aumento das derivadas 
de ρ e μ em função de a3 é maior do que o aumento da derivada da largura integral em função da 
componente a3 para as larguras a meia altura de 0,01°, 0,1° e 0,25° exemplificadas, 
respetivamente. Esta variação nas derivadas significa que, no caso da figura III.10a, a 
diminuição/aumento da componente a3 da Pseudo-Voigt faz aumentar/diminuir o produto     . 
Este é o resultado quando a inclinação entre cristalites aumenta/diminui. No entanto, no caso 
particular em que a3=0 (Gaussiana), ρ e, consequentemente,   , possuem também o seu valor 
máximo. Relativamente à figura III.10b, se a3 tomar o valor 1 (Lorentziana), μ toma o seu valor 
máximo (próximo da unidade) e, consequentemente,    é o menor possível. Esta demonstração 
permite validar a afirmação dita anteriormente, i. e., se a rocking curve simétrica tiver um perfil 
predominantemente Gaussiano, são as deslocações em parafuso que dominam os defeitos 





presentes na amostra. Ao invés, se a rocking curve simétrica tiver um perfil predominantemente 






Figura III.10: Evolução dos parâmetros ρ (a), e μ (b), das Eq. III.25 e III.26, respetivamente, em 
função da componente a3 da Pseudo-Voigt. Igualmente, representam-se as curvas da largura 
integral em função da componente a3 da Pseudo-Voigt para três larguras a meia altura (FWHM): 
0,01°, 0,1° e 0,25°. Os valores escolhidos da FWHM correspondem aos intervalos de valores típicos 
encontrados nas amostras estudadas. 
 
Anteriormente, referiu-se que as deslocações em cunha (com o vetor de Burgers 
   
 
 
       , servem como mediadoras da rotação azimutal das cristalites em torno da 
normal à superfície. Esta rotação ilustrada na figura III.9, quantificada através do ângulo   , pode 
ser medida a partir de varrimentos azimutais (ou φ-scans) de reflexões assimétricas, ou seja, a 
normal à superfície e o vetor de difração não são paralelos. A partir do alargamento    dos 
varrimentos em φ, a densidade de deslocações em cunha pode ser dada por [Met98]: 
 
   
  
 
          
  Eq. III.29, 
 
em que       é a norma do vetor de Burgers que, neste caso, equivale ao parâmetro de rede a do 
material, pois a amplitude da deslocação corresponde a uma célula unitária. A Eq. III.29 é válida 
apenas para o caso de uma distribuição aleatória de deslocações.  





Por forma a determinar a incerteza das grandezas físicas anteriores foi usado o método da 
propagação do erro. Para a grandeza comprimento de coerência lateral, a maior incerteza provém 
do erro no ajuste do parâmetro a3 da rocking curve. A incerteza  
   
   
     
 
    é 
aproximadamente 3 ordens de grandeza superior à incerteza proveniente da largura a meia altura 
da rocking curve  
   
     
       
 
   , sendo que as incertezas do centro da rocking curve e 
do comprimento de onda da radiação X podem ser desprezadas face a I1 e a I2.  
Relativamente à incerteza do ângulo de inclinação das cristalites (  ), cujas únicas variáveis 
independentes são, de acordo com a Eq. III.25, a3 e FWHM, a incerteza de    em relação a a3 é 2 
ordens de grandeza superior à incerteza de    em relação a FWHM.  
De seguida, exemplificam-se as quantidades mencionadas anteriormente comparando a 
inclinação das cristalites e o comprimento de coerência lateral derivados a partir dos dois 
métodos descritos (analítico e gráfico). A análise é efetuada num filme fino (≈ 110 nm) de 
Al0,827In0,173N crescido sobre uma camada tampão espessa de GaN.  
Na figura III.11 mostram-se os dados experimentais das rocking curves (0002), (0004) e (0006), e, 
respetivos ajustes da camada tampão de GaN (a1, b1 e c1) e do filme de Al0,827In0,173N, (a2, b2 e c2), 
respetivamente. No interior das figuras, explicitam-se as quantidades a1 ± Δa1, a2 ± Δa2, a 3± Δa3, 
que correspondem, de acordo com a Eq. III.16, ao centro, largura da Gaussiana e fração da 
Lorentziana da Pseudo-Voigt que ajusta a rocking curve. Incluem-se, igualmente, a largura a meia 
altura (FWHM) do pico e a sua largura integral (Eq. III.27). A partir das Eqs. III.25, III.26 e III.28 
determinam-se as grandezas inclinação das cristalites, comprimento de coerência lateral e ainda a 
densidade de deslocações em parafuso, respetivamente. 
Relativamente às quantidades αθ e L
||, derivadas a partir do método analítico, verifica-se que as 
cristalites do filme ternário e camada de GaN, αθ, são iguais, dentro do erro. Contrariamente, o 
comprimento de coerência lateral do filme é inferior a metade daquele derivado para a camada 
tampão de GaN. No caso do método gráfico, a tendência da inclinação entre cristalites é a oposta 
à verificada pelo método analítico no caso de L||, e, não é possível determinar-se o comprimento 
de coerência lateral, já que a interseção do ajuste linear dos pontos experimentais com o eixo 
FWHM x sin(θ)/λ ocorre para valores negativos deste. Verifica-se também, que as incertezas do 
centro e largura da Gaussiana são muito pequenas. A incerteza dominante provém da fração 
Lorentziana da Pseudo-Voigt sendo aproximadamente duas vezes maior no caso do filme de 
Al0,827In0,173N que no caso da camada de GaN para a reflexão (0002), e quase uma ordem de 
grandeza na reflexão (0006). A incerteza da inclinação entre cristalites e a incerteza no 





comprimento de coerência lateral é, pelo menos, uma ordem de grandeza superior no filme de 
Al0,827In0,173N comparativamente ao da camada tampão de GaN (tabela III.2) dado que os erros 
que intervêm na sua determinação (erros na FWHM e componentes a1 (centro da curva) e a3 
(fração da componente Lorentziana) da Pseudo-Voigt) são muito maiores no caso do filme de 
Al0,827In0,173N do que na camada tampão de GaN. As barras de erros representadas nas figuras 
III.11d1 e III.11d2 foram determinadas por propagação de erro da função y = FWHM x sin(θ) / λ, 
onde se considerou Δθ = Δa1, ΔFWHM = 2 x Δa2 e Δλ = 3,8 x 10
-6 Å. 
 
 Método analítico Método gráfico 
Ângulo entre cristalites, α  
(°) 
Comprimento de coerência lateral, 
L|| (nm) 
α (°)  L|| (nm) 












































Tabela III.2: Ângulo entre cristalites e comprimento de coerência lateral de uma camada tampão 
de GaN e de um filme de Al0,827In0,173N derivados a partir dos métodos analítico e gráfico, 
respetivamente. 
 
Praticamente em todas as amostras estudadas nos capítulos V e VI, verificou-se que a interseção 
dos pontos experimentais que representam FWHM x sin(θ) / λ em função de sin(θ) / λ cruzam o 
eixo dos y numa ordenada negativa. Consequentemente, o comprimento de coerência lateral, 
derivado a partir da representação gráfica (Williamson-Hall) é negativo (o que fisicamente não faz 
sentido). No caso do método analítico não foi encontrada nenhuma explicação, quer na literatura, 
quer no recurso a outras funções Pseudo-Voigt que ajustam o perfil da rocking curve que explique 
o facto do comprimento de coerência lateral variar com a reflexão medida.  
Em nitretos semicondutores com a estrutura da wurtzite, a reflexão mais intensa é a (0002). É 
também com base nesta que se encontram os resultados do comprimento de coerência lateral 
em nitretos [Red11,Pin05]. Assim, como se pretende comparar a qualidade cristalina das várias 
amostras usando um método, optou-se pela utilização da reflexão (0002) neste trabalho.  











Figura III.11: Rocking curves experimentais das reflexões (0002), (0004) e (0006) da camada 
tampão de GaN (a1, b1 e c1) e do filme de Al0,827In0,173N (a2, b2 e c2) e simulações dos seus perfis 
usando a função Pseudo-Voigt e representação do gráfico de Williamson-Hall [Wil53] para o GaN 
(d1) e filme (d2). Note-se que y0 é negativo em (d1) e (d2). No interior das figuras, resumem-se as 
principais quantidades usadas para determinar a inclinação entre cristalites e o comprimento de 
coerência lateral. Representam-se no interior das figuras a1-2, b1-2 e c1-2 a posição da amostra 
relativamente ao feixe incidente e difratado (2θ), assim como os vetores de onda incidente,        e 
difratado,           





Apesar do exemplo descrito a seguir não justificar o uso da reflexão (0002), apresenta-se um caso 
em que os resultados da inclinação entre cristalites e comprimento de coerência lateral de 
nanofios de GaN, crescidos numa camada fina de aproximadamente 3 nm de AlN e substrato de Si 
orientado segundo (1121), são suportados, de alguma forma, por medidas de microscopia 
eletrónica de varrimento representadas na figura III.12. Nessa figura mostra-se que o diâmetro 
médio dos nanofios de GaN e que a sua altura média correspondem a 25 nm e 400 nm, 
respetivamente. 
A figura III.13 mostra as medidas de rocking curves e 2θ-ω das reflexões simétricas (0002), (0004) 
e (0006) da amostra. No interior das figuras, explicitam-se os valores da inclinação entre cristalites 
e comprimento de coerência lateral derivados a partir do conjunto das três reflexões medidas. As 
medidas de raios-X foram efetuadas pelo bolseiro Sérgio Miranda do Instituto Tecnológico e 
Nuclear, Instituto Superior Técnico, Lisboa, Portugal, no decorrer do Projeto “Estudos de 
modificação de nano- e hetero-estruturas de semicondutores de hiato elevado por implantação 
iónica e irradiação com neutrões”, financiado pela Fundação para a Ciência e Tecnologia, FCT, e, 
com a identificação PTDC/CTM/100756/2008, e, supervisionado pela Drª Katharina Lorenz. O 
autor desta tese agradece a disponibilidade das medidas ao referido bolseiro e à Drª Katharina 
Lorenz. 
Verifica-se que o comprimento de coerência lateral dos nanofios obtidos a partir dos modelos 




Figura III.12: Imagens de microscopia eletrónica de varrimento mostrando a presença de nanofios 
de GaN crescidos sobre uma camada fina de AlN e substrato de Si orientado segundo (1121). A 
altura dos nanofios é de cerca de 400 nm e o diâmetro de aproximadamente 25 nm.  
 
 Por outro lado, como mencionado nos parágrafos anteriores, o comprimento de coerência lateral 
derivado usando o método analítico varia com a reflexão medida. No entanto, os resultados das 
grandezas físicas comprimento de coerência lateral (L|| = 24,9 ± 0,3 nm) derivada a partir da 





rocking curve (0002), parecem estar de acordo com os resultados das imagens de SEM da figura 
III.12. Relativamente à inclinação das cristalites, medidas usando a técnica de retrodispersão de 
Rutherford, cuja técnica será descrita na secção seguinte, sugerem uma inclinação inferior ao 
ângulo crítico que é de 0,7°, ou seja, de acordo com os valores derivados por XRD (αθ=0,42°). 
Como se mostra na figura III.13 e tabela III.3, a reflexão medida parece não intervir na 






Figura III.13: a1-a3) Rocking curves experimentais das reflexões (0002), (0004) e (0006) e ajustes 
usando uma função Pseudo-Voigt de uma amostra composta por nanofios de GaN crescidos sobre 
uma camada fina de AlN com aproximadamente 3 nm e substrato de Si orientado segundo  
(1121). A figura b) corresponde aos gráficos de Williamson-Hall obtidos a partir das medidas das 
reflexões simétricas.  
 
Apesar do resultado da grandeza física L||, derivada a partir da reflexão (0002), estar de acordo 
com os resultados de SEM da figura III.12, este facto não justifica a discrepância observada na 
determinação dessas grandezas a partir das três reflexões simétricas.  
No entanto, como foi referido, interessa comparar as várias grandezas físicas envolvidas usando o 
mesmo método. Consequentemente, ao longo desta tese, comparar-se-ão os valores absolutos 





da inclinação e comprimento de coerência lateral das cristalites das várias amostras usando 
sempre a mesma reflexão, assim como da densidade de deslocações em parafuso medidas 
através de rocking curves. Contudo, deve referir-se que é provável estar a cometer-se um erro 
sistemático. 
 
 Método analítico Método gráfico 
Material 
Ângulo entre cristalites,  
α (°) 






























Tabela III.3: Ângulo entre cristalites (α) e comprimento de coerência lateral (L||) derivados a partir 
das rocking curves simétricas (0002), (0004) e (0006), usando o método analítico e o método 
gráfico, respetivamente. 
 
Os valores absolutos e respetivas incertezas da rotação entre cristalites e densidade de 
deslocações em cunha, apresentados nesta tese, derivam das Eqs. III.25 e III.29, respetivamente.  
Tal como ficou implícito, a densidade de deslocações em parafuso e, consequentemente, ângulo 
de inclinação entre cristalites e comprimento de coerência lateral, derivam das Eqs. III.28, III.25 e 
III.26, respetivamente.  
Foi elaborado um programa, escrito em Matlab, e descrito no Anexo IV, que permite determinar 
as várias grandezas físicas descritas nesta secção.  
Apesar de terem sido usados os métodos analítico e gráfico existem ainda outros métodos que 
analisam os defeitos a partir de medidas de raios-X [Vic05,Chi03,Aye94,Hor61,Kag07]. 
A maioria das medidas de difração de raios-X descritas nesta tese foram efetuadas num 
difratómetro Bruker D8 AXS. Excetuam-se alguns mapas do espaço recíproco cuja descrição é 
elaborada no capítulo VII. Informação adicional sobre as características do feixe de raios-X do 
equipamento referido pode ser encontrada no Anexo I. 
 
III.3.1.2 Reflexão de raios-X 
 
De seguida, apresentam-se os principais fundamentos teóricos da técnica de reflexão de raios-X.  
Através desta técnica é possível obter-se as espessuras individuais das camadas, a densidade do 
material constituinte das camadas e a rugosidade nas interfaces.  





A técnica de reflexão de raios-X assenta os seus princípios físicos fundamentais nas leis da ótica: 
lei da reflexão e lei de Snell [Bor93]. 
 
Fórmula recursiva de Parratt 
Para se obter o perfil de refletividade especular, é preciso ter em conta que o feixe refletido na 
superfície irá interagir com os diversos feixes refletidos nas interfaces seguintes da multicamada. 
Esta interação, que poderá ser do tipo de interferência construtiva ou destrutiva, depende 
fundamentalmente do índice de refração dos meios atravessados pelo feixe de raios-X, da 
espessura das camadas envolvidas, e da rugosidade das interfaces das diversas camadas. Assim, 
os processos de reflexão, transmissão e absorção nas interfaces individuais, bem como no interior 
da camada em causa, são parâmetros fundamentais para a simulação do perfil especular da 
refletividade. 
É possível derivar-se a refletividade de raios-X em cada camada como sendo [Par54]:  
 
   
       
       
 
                         
                           
 Eq. III.30, 
 
em que         e         são as componentes do campo elétrico refletido e transmitido, rj é o 
coeficiente de Fresnel para a reflexão da camada j, Rj é a refletividade na camada j, kz,j é a 
componente perpendicular do vetor de onda no espaço recíproco da camada j, tj é a espessura da 
camada j e z é a profundidade a que se situa a interface da camada j.  
As simulações do perfil das curvas de XRR apresentadas nesta tese foram obtidas através do 
programa Parratt 32, desenvolvido no Neutron Scattering Center no Hahn-Meitner Institut, 
Berlim, Alemanha [Brau97].  
 
Efeito da rugosidade nas interfaces 
O efeito da rugosidade no perfil especular da refletividade consiste num decaimento da 
intensidade refletida do feixe. A rugosidade pode também provocar o desdobramento dos picos 
designados por franjas de Kiessig e mesmo das ordens de difração [Mag06,Mag10b]. Dada a sua 
complexidade, apenas simulando é possível quantificar-se este fenómeno. No entanto, da análise 
qualitativa é possível obter alguma informação estrutural. É de referir que os coeficientes de 
Fresnel para a reflexão, mencionados anteriormente, são formalmente alterados, sendo incluído 
um fator exponencial por forma a simular o efeito da rugosidade: 





                           
   Eq. III.31a,  
 
em que kj é o vetor de onda perpendicular ao plano para a camada j e σj é o valor da rugosidade 
da camada j tendo em conta uma distribuição Gaussiana [Cro76]. O vetor de onda perpendicular 
ao plano é definido tendo em conta os coeficientes de Fresnel de uma camada com rugosidade 
nula:  
   
           
           
 Eq. III.31b 
 
Periodicidade da super-rede ou heteroestrutura 
A partir da lei de Bragg, é possível demonstrar que a separação entre dois picos principais de 
Bragg, daí a designação corrente de ordem de difração, revela a espessura da bi-camada, T, de 




                    
 Eq. III.32 
 
em que n é a ordem de difração e θj corresponde à posição angular dessa mesma ordem de 
difração j. 
 
Mapa do espaço recíproco da reflexão de raios-X 
Na refletividade é possível traçar-se o mapa do espaço recíproco. Estes mapas mostram os 
satélites, ou franjas de Kiessig, assim como as ordens de difração (picos de Bragg) que ao longo da 
linha Qx=0 Å
-1 revelam a estrutura periódica vertical da amostra. No entanto, os mapas do espaço 
recíproco mostram toda a região em torno da reflexão especular para a qual Qx ≠ 0 Å
-1.  
As medidas de reflexão de raios-X descritas nesta tese foram efetuadas no difratómetro Hotbird 
do Instituto Tecnológico e Nuclear/Instituto Superior Técnico. Informação sobre as características 
do equipamento podem ser encontradas em [Seq01]. 
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III.3.2 Técnicas experimentais usando feixes de iões 
 
III.3.2.1 Retrodispersão de Rutherford 
 
As medidas de retrodispersão de Rutherford, RBS, foram efetuadas num acelerador de partículas 
Van de Graaff de 2,5 MV que permite obter feixes de iões H+ ou He+. O seu funcionamento, 
resumido a seguir, encontra-se descrito em vários trabalhos realizados pelo grupo da Unidade de 
Física e Aceleradores do Instituto Tecnológico e Nuclear, Instituto Superior Técnico, em Sacavém, 
Lisboa, Portugal [Alv92,Sil93,Mag07], e, em geral, na literatura [Chu78].  
A técnica de RBS permite determinar a composição química de forma absoluta. Além disso, 
conhecendo a densidade do material e a forma como o material impede a trajetória do feixe de 
iões, a espessura de filmes é obtida. Por outro lado, em materiais monocristalinos, orientando um 
eixo principal cristalográfico com o feixe de iões tem-se acesso a informação relativa à qualidade 
cristalina da amostra. Nesta secção irá descrever-se, inicialmente, o dispositivo experimental. De 
seguida, enunciam-se os princípios físicos fundamentais necessários à interpretação de um 
espetro de RBS e descreve-se a técnica de canalização iónica. Posteriormente, descrevem-se os 
procedimentos na realização de uma experiência de retrodispersão de Rutherford e de 
canalização iónica.  
Termina-se a secção da descrição das técnicas de feixes de iões, resumindo a técnica de 
implantação iónica e a técnica de dispersão de recuo elástico. 
 
Dispositivo experimental: 
Na figura III.14 ilustra-se uma representação esquemática da instalação experimental para a 
realização de medidas utilizando a técnica de retrodispersão de Rutherford e canalização iónica, 
RBS/C, existente no Departamento de Física do Instituto Tecnológico e Nuclear, Instituto Superior 
Técnico. 
O desvio do feixe de iões 4He+ gerado pelo acelerador (1) para a linha experimental de RBS/C é 
conseguido por ajuste da intensidade do campo magnético (2), (4,809 kG medido por uma sonda 
de RMN para um desvio de 25° para iões 4He+ com uma energia de 2,0 MeV), de forma que as 










Figura III.14: Representação esquemática das linhas de RBS da instalação experimental para 
análises de RBS/C do Departamento de Física do I.T.N. [Sil93]. 
 
É então ligado o circuito de estabilização automática do acelerador de cuja malha de 
realimentação fazem parte S1 e S2. As frações da corrente do feixe recolhidas em cada um dos 
anteparos do par S1 e S2 constituem os sinais de entrada de um amplificador diferencial cuja saída 
fornece o sinal do erro usado para correção das variações da tensão no terminal (energia do 
feixe). Com o campo magnético imposto pelas condições experimentais (tipo de iões, energia, 
trajetória, i.e. linha experimental selecionada), o feixe é colimado por um par de colimadores com 
1 mm2 de secção separados de 2,45 m (que garantem uma divergência angular próxima de 0,02°, 
a que corresponde uma dispersão em energia inferior a 0,1%) antes de atingir a câmara e irradiar 
a amostra.  
As amostras são colocadas no porta-alvos do goniómetro da câmara experimental ilustrado na 
figura III.14 (4) sendo que, para amostras isolantes, a intensidade do feixe na amostra não deverá 
exceder os 5 nA de modo a evitar a acumulação de cargas na superfície. Esta acumulação de carga 
conduz sempre a descargas acompanhadas por emissão de luz que degradam o desempenho do 
detetor através de introdução de ruído. O porta-alvos está integrado num goniómetro motorizado 
de dois eixos, que permite passos de 0,04° para a rotação em φ  (plano vertical que contém a 
amostra), e de 0,02° para a rotação em θ (plano horizontal). O controlo dos motores e do 
goniómetro é totalmente assegurado através de um computador e, assim, garante-se a execução 
automática de varrimentos angulares [Sil93]. A configuração cónica do porta-alvos permite 
analisar amostras com ângulos de incidência até 58°. 





Durante a realização da experiência, a câmara experimental é mantida a uma pressão inferior a 
10-5 Pa por uma bomba turbo-molecular assistida por uma bomba rotatória de dois estágios.  
O alvo é polarizado positivamente (Vpol ≈ 200 V) por um conjunto de baterias inseridas em série 
com o integrador de corrente de modo a minimizar a emissão de eletrões secundários pela 
amostra em consequência do bombardeamento pelas partículas do feixe, diminuindo assim, 
flutuações na corrente no alvo. As partículas incidentes que são retrodispersas pelos constituintes 
atómicos geram uma carga num detetor que é proporcional à energia nele depositado pela 
radiação. Esta carga é integrada no pré-amplificador, originando um sinal de tensão de amplitude 
proporcional à energia de radiação detetada. Este sinal é então tratado num amplificador linear, 
e, enviado para uma ADC (Analogic-Digital Converter) inserida nas placas externas do computador 
onde é digitalizado. Uma contagem é assim somada no registo a que corresponde o endereço 
gerado na conversão do sinal analógico para o digital. A repetição deste processo, sinal após sinal, 
vai formando o espetro experimental. 
As medidas de RBS/C consistem na coleção de partículas, geralmente H+ ou He+, que são, 
fundamentalmente retrodispersas, no caso de se usar um feixe de elevada energia (> 1 MeV), 
pelos núcleos dos átomos que constituem a amostra. Essa coleção de partículas é feita com o 
recurso a detetores.  
São usadas as duas geometrias convencionais nas medidas de RBS: IBM e Cornell. Na geometria 
IBM, os feixes incidente e disperso encontram-se ambos num mesmo plano horizontal. Na 
geometria Cornell, o detetor encontra-se por baixo do feixe incidente e, assim, os feixes incidente 
e disperso encontram-se num plano vertical.  
Foram realizadas medidas de RBS/C usando quatro detetores: o primeiro, um detetor de barreira 
de superfície faz um ângulo de 140° entre a direção do feixe incidente e a direção de deteção 
(ângulo de retrodispersão). Para este ângulo de retrodispersão foi igualmente usado um detetor 
designado por p-i-p, ou, planar implanted passivated silicon. Este tipo de detetores combina as 
técnicas de implantação iónica e de foto-litografia para produzir detetores com baixas correntes 
de fuga e excelentes características operacionais [Bora83, Bur84,Ahm86]. Possui um ângulo sólido 
de aproximadamente 4 msr, e, uma resolução em energia de 12 keV. No entanto, deve referir-se 
que o ângulo sólido do detetor depende do colimador do mesmo, e, os valores do ângulo sólido 
para este e para os detetores que se descrevem a seguir correspondem à situação normal de 
trabalho. O segundo detetor é um detetor díodo p-i-n, em que a região intrínseca possui uma 
elevada resistividade. Esta região é produzida a partir de contatos não-injetores do tipo n e p 
colocados nas superfícies, respetivamente, reduzindo, assim, a corrente de fuga normalmente 





observada em díodos normais. Normalmente, a espessura da região intrínseca é da ordem das 
centenas de micrometros [Kno00]. Experimentalmente, este detetor foi colocado com um ângulo 
de retrodispersão de -165°. Nominalmente, apresenta 7 msr de ângulo sólido e uma resolução em 
energia de 12 keV.  
Relativamente ao terceiro detetor, com um ângulo de retrodispersão de ≈ 180°, ângulo sólido de 
20 msr e possui resolução em energia de aproximadamente 18 keV. Trata-se, igualmente, de um 
detetor de barreira de superfície (ou um p-i-p). Estes três detetores correspondem aos detetores 
usados nas medidas de RBS/C efetuadas na geometria IBM. O quarto detetor, é colocado na 
geometria Cornell, e, numa outra câmara, é um detetor com um ângulo sólido de 1,2 msr e 
resolução em energia de 15 keV.  
 
Grandezas físicas usadas na técnica de RBS 
A interpretação de um espetro de RBS é efetuada a partir da identificação dos seguintes 
conceitos: fator de cinemática (K), secção eficaz (σ), poder de paragem (ε).  
O fator de cinemática relaciona a energia transferida das partículas incidentes (E0) para as 
partículas do alvo através de uma colisão elástica. Pode ser determinado usando a expressão 
[Chu78,Tes87]: 
 
       Eq. III.33 
 
E1 é a energia da partícula retrodispersa por um átomo do alvo. 
 A partir da conservação do momento linear e da energia cinética, pode relacionar-se o fator de 
cinemática com as massas envolvidas na colisão e com o ângulo de retrodispersão, θ, das 






    
    
         
 
          






 Eq. III.34 
 
em que M1 e M2 são as massas das partículas incidentes e dos átomos do alvo (figura III.15). 






Figura III.15: Diagrama esquemático das colisões entre a partícula incidente de massa M1 e 
energia E0 e os átomos do alvo de massa M2. E0 e E1 são as energias da partícula incidente e 
retrodispersa, respetivamente; θ1 é o ângulo de incidência, θ2 é o ângulo de saída e θ é o ângulo 
de retrodispersão. x é a profundidade à qual ocorre a colisão.  
 
A partir da Eq. III.33, a separação em energia, ΔE1, para feixe de partículas que são dispersas por 
elementos com diferença de massa ΔM2 é expressa por: 
 
       
  
   
     Eq. III.35a 
 
Se o mínimo de separação em energia observado experimentalmete for δE, então a resolução em 
massa do sistema é dada por: 
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 Eq. III.35b, 
 
A resolução em massa aumenta com o aumento da energia do feixe incidente. Diversos fatores 
como os ganhos dos amplificadores, a energia e incerteza da energia do feixe incidente 
influenciam a posição dos sinais num espetro dos vários elementos presentes em dada amostra. 
No entanto, K depende apenas das massas dos elementos envolvidos na colisão e do ângulo de 
retrodispersão (Eq. III.34). Como a energia das partículas incidentes, E0, e o ângulo de 
retrodispersão, θ, são conhecidos, pode determinar-se, o valor da energia das partículas 
retrodispersas, E1 a partir de K e de E0. Desta forma, medindo experimentalmente o canal de pelo 
menos dois elementos que se saibam, à priori, que se encontram na superfície e, calculando a 
energia das partículas retrodispersas usando o fator de cinemática para esses elementos expresso 
na Eq. III.34, obtém-se a energia do feixe retrodisperso por um elemento em função do canal 





medido. A energia calculada dos vários elementos presentes na superfície em função do seu canal 
constitui assim, a conversão canal-energia, também designada por calibração de energia. 
De forma a exemplificar o processo de conversão canal-energia, representam-se na figura III.16a, 
espetros adquiridos com uma energia de 2,0 MeV de He+ de amostras de GaN e AlN e uma 
amostra composta por Hf, Si e O. Os ângulos de incidência e de retrodispersão são de 5° e 




Figura III.16: a) Espetros de RBS de três amostras usadas para calibração. A primeira contém Hf; a 
segunda é uma amostra de GaN e a terceira, trata-se de uma amostra de AlN. Os espetros foram 
adquiridos com uma energia do feixe de He+ de 2 MeV, com um ângulo de incidência e de 
retrodispersão de 5° e de -165°, respetivamente. b) Calibração canal-energia após determinação 
da energia das partículas incidentes que foram retrodispersas pelos átomos constituintes das três 
amostras (usando a Eq. III.33).  
 
A figura III.16b ilustra a energia de superfície dos três elementos presentes nas três amostras, 
calculada a partir da Eq. III.33, usando o fator de cinemática expresso na Eq. III.34, em função do 
canal indicado pelas setas vermelha, verde e azul para os elementos Hf, Ga e Al, respetivamente, 
que corresponde à barreira do respetivo elemento (figura III.16a). 
Foi desenvolvido um programa, escrito em Matlab, e descrito no Anexo V, que determina a 
conversão canal-energia. A sua mais-valia está diretamente relacionada com a possibilidade de 
obter a calibração a partir da posição dos vários elementos medidos com feixe de partículas com 
uma determinada energia, a aquisição de espetros variando a energia que faz com que a posição 
de um dado elemento varie, e, ainda, a combinação de ambas as situações. 





Uma outra grandeza importante no estudo da técnica de RBS é a secção eficaz, σ. A secção eficaz 
representa a probabilidade de ocorrer uma colisão entre as partículas incidentes e as do alvo, 
para um ângulo de retrodispersão particular medido em relação à direção de incidência. 
Se um número Q de partículas atingir o alvo com uma espessura t, e com uma densidade atómica 
N, então o número de partículas detetadas, Y, num ângulo sólido Ω, é dado por [Chu78]: 
 
      σ Eq. III.36, 
  







   
   Eq.III.37 
 
A secção eficaz de Rutherford pode ainda escrever-se da seguinte forma [Tes87]: 
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Eq. III.38, 
 
sendo Z1 e Z2 os números atómicos das partículas incidentes e dos átomos do alvo, 
respetivamente. As unidades expressas na Eq. III.38 são mbarn ≡ 10-27 cm2 por sr ≡ m2xm-2 = 1; sr 
é a unidade SI que dimensiona um ângulo sólido. Esta é a expressão usada para os resultados 
apresentados nos capítulos IV, V e VI. A dependência com o quadrado do número atómico do 
elemento do alvo mostra a maior sensibilidade da técnica para átomos dos elementos mais 
pesados.  
Outra grandeza fundamental na análise de um espetro de RBS é o poder de paragem do alvo 
estudado, ε. O poder de paragem indica a energia perdida, por unidade de comprimento, de uma 
partícula ao mover-se através de um meio com uma determinada densidade. A partir do estudo 
da energia perdida pode efetuar-se uma análise em profundidade, estabelecendo uma 
correspondência entre a energia e a profundidade no material, à qual ocorrem as colisões para 














          
 Eq. III.39, 
  




       




          
 é o poder de paragem eletrónico. 





É possível demonstrar-se que a energia perdida pelo feixe no caminho de entrada e de saída 
numa determinada espessura é dada por [Chu78]: 
 
    
 
       






       
   
  
 
   
    Eq. III.40a 
Δ        Eq. III.40b, 
 
em que θ1 é o ângulo de incidência e θ2 é o ângulo de saída do feixe (ver figura III.15). O primeiro 
termo de Eq. III.40a corresponde à perda de energia no percurso de entrada do feixe e o segundo, 
corresponde à perda de energia no percurso de saída do feixe. Foi usada a aproximação de 
energia de superfície que considera que a energia na entrada do feixe é E0 e na saída é K x E0.  
O fator [S] é denominado de poder de paragem do material por unidade de densidade. A 
expressão III.40b permite determinar, experimentalmente, a profundidade a que ocorre a colisão, 
sendo possível estabelecer uma escala, em profundidade, a partir da energia das partículas 
retrodispersas. A partir da Eq. III.40b, verifica-se que a resolução em profundidade é dada por 
δx=δE/[S], em que δx é a diferença mínima de espessura detetável que é relacionada com a 
diferença de energia mínima detetável. A resolução em energia pode ter origem na resolução do 
detetor, no alargamento da distribuição de energia do feixe incidente e no efeito de straggling. O 
efeito de straggling ocorre, quando a perda da energia do feixe de partículas carregadas, ao 
penetrar em determinado material, é acompanhada por um alargamento na distribuição da 
energia dessas partículas carregadas. Este efeito deve-se a flutuações estatísticas no número de 
colisões ocorridas. É responsável por diminuir a resolução em massa e a resolução em 
profundidade [Tes87]. À medida que o feixe penetra na amostra, o efeito de straggling da energia 
aumenta, e, a resolução em profundidade diminui com a mesma. Assim, é necessário aumentar 
[S] para que a resolução em profundidade aumente. De acordo com a Eq. III.40a, aumentando o 
ângulo de incidência θ1, [S] aumenta e, logo, a resolução em profundidade também aumenta.  
A altura, ou rendimento, em determinado canal (energia) de um espetro é dada por [Chu78]: 
 
  
           
  
  
 Eq. III.41, 
  
com σ e   definidos anteriormente. C é a carga acumulada, m é o parâmetro que define o ganho 
na calibração (corresponde ao declive da reta de calibração) e 
  
  
 é o poder de paragem das 





partículas incidentes no elemento considerado. Ne é o número de eletrões por unidade de 
Coulomb, ou seja, 6,242x1018/Coulomb.  
Descritas as grandezas físicas fundamentais usadas na técnica de retrodispersão de Rutherford 
resta portanto, interpretar um espetro obtido para uma direção aleatória. No capítulo IV 
exemplificar-se-á a interpretação de um espetro de RBS de filmes finos com aproximadamente 
110 nm de espessura de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN. A razão para a 
elaboração de um capítulo separado com vista à descrição de um espetro de RBS deve-se ao facto 
de se ter desenvolvido, no âmbito desta tese, um procedimento equivalente a uma análise 
manual de espetros de RBS onde se deriva a fração molar de InN através dos conceitos descritos 
anteriormente. Além da análise manual, os espetros de RBS foram analisados usando o código 
NDF [Bar97].  
Neste código é permitida a variação de parâmetros físicos do material, entre os quais a 
densidade, a estequiometria, espessura do filme e da camada tampão, mas também de condições 
experimentais tais como o ângulo de retrodispersão e o ângulo sólido dos detetores entre outros, 
e ainda de parâmetros intrumentais como a natureza atómica e a energia do feixe de iões. São 
usados algoritmos de ajuste avançados e que requerem grande poder computacional tal como o 
algoritmo de Marquardt-Levenberg  que minimiza a quantidade matemática χ2. Esta quantidade, 
proporcional à diferença entre a soma dos pontos ajustados e a soma dos pontos experimentais, 
é habitualmente designada por qualidade do ajuste. Apesar de todos estes graus de liberdade, e 
ainda a possibilidade de impor constrangimentos às variáveis usadas, é necessária extrema 
atenção aos resultados que os programas de ajuste fornecem.  
Um procedimento típico para se ajustar o resultado correspondente a um filme fino de Al1-xInxN 
crescido sobre uma camada tampão de GaN usando um programa de simulação e ajuste de 
espetros de RBS é o seguinte: primeiro, fornecer a energia, o tipo de partículas incidentes e ainda 
a calibração canal - energia; de seguida, conhecendo o ângulo sólido do detetor, a carga é 
simulada usando o sinal do Ga. Finalmente, varia-se a espessura e a composição do filme até que 
a simulação não difira substancialmente dos resultados experimentais e só depois, o 
procedimento de ajuste deverá ter início tendo em atenção os limites inferiores e superiores das 
variáveis que se pretendem ajustar.  
Assim, este código (NDF), elaborado a partir dos conceitos descritos anteriormente, permite 
simular espetros teóricos com a composição esperada para a amostra em estudo. Além das 
características físicas e químicas das amostras, tais como a espessura de filmes e composição, o 
programa requer e permite a introdução de uma elevada gama de parâmetros experimentais, tais 





como a energia e natureza do feixe de iões, ângulo de incidência e de retrodispersão, carga 
acumulada por espetro (estatística), resolução do detetor e empilhamento de sinais ou, do inglês, 
pile-up. Por forma a diminuir-se o pile-up é necessário melhorar a resolução temporal do detetor, 
ou diminuir a corrente do feixe, ou ainda, utilizar eletrónica de rejeição de pile-up. A resolução em 
energia do detetor pode, igualmente, influenciar o pile-up, no sentido em que a forma da curva 
de resposta do detetor é mais abrupta ou mais suave. É ainda possível descrever a dispersão em 
energia do feixe, ou straggling e o efeito de dispersão dupla no espetro de RBS. Genericamente, o 
efeito do pile-up afeta as contagens em todo o espetro, já que para uma contagem adicional 
contabilizada para altas energias, duas contagens “reais” não são contabilizadas para baixas 
energias, ou seja, o programa permite separar o efeito da coincidência temporal da deteção de 
duas ou mais partículas pelo detetor [Wie76,Mol09]. No que diz respeito à dispersão dupla, esta 
envolve dois eventos de dispersão ocorridos a elevados ângulos e tem como consequência um 
aumento do rendimento medido no lado de baixas energias do espetro. A dispersão múltipla leva 
a uma contribuição adicional do alargamento da distribuição de energia do feixe e, mesmo à 
variação da forma dos sinais já que esta contribuição não tem um perfil Gaussiano [Tes87]. 
Conduz, igualmente, a uma variação no rendimento do espetro de RBS. Devido ao facto, da 
dispersão múltipla ser mais relevante quando as partículas incidentes são iões mais pesados do 
que o He+ ou o H+, o efeito deste tipo de dispersão pode ser desprezado nas medidas de RBS 
efetuadas nesta tese.  
 
III.3.2.2 Canalização iónica 
 
Num monocristal, as partículas carregadas que se propagam ao longo de uma fila ou plano de 
átomos, sentem o potencial criado pela estrutura cristalina. Estas linhas, ou planos de átomos, 
formam canais. A este fenómeno de condução designa-se por canalização iónica. 
É necessário distinguir direção canalizada de direção aleatória. Canalização ocorre quando o feixe 
de iões está alinhado com uma direção (ou plano) cristalográfica principal de um monocristal 
[Wang09]. Para os cristais estudados nesta tese, além da direção de crescimento, i. e., a direção 
[0001], outras direções tais como a direção correspondente aos eixos <2113> e <1011> 
constituem as direções segundo as quais o alinhamento dos átomos da rede é maior [Wan09]. 
Consequentemente, para estas direções, a taxa de retrodispersão, designada por rendimento, é 
substancialmente reduzida.  





O fluxo de partículas carregadas ao longo de um canal da rede cristalina depende fortemente do 
ângulo de incidência das partículas carregadas [Gem74]. Uma vez que estas são sensíveis à 
estrutura cristalina, é possível, através de medidas de canalização, obter informação acerca de 
defeitos cristalinos em camadas superficiais, desde espessuras que variam das dezenas de 
nanómetros até alguns μm, incluindo a localização de impurezas na rede.  
O rendimento de retrodispersão ao longo de uma direção de canalização é devido aos iões que 
foram descanalizados, ou seja, dispersos para longe desta direção de canalização no interior da 
amostra devido a colisões com defeitos. Além da descanalização induzida pelos defeitos, também 
existe descanalização devido à dispersão do feixe ao longo da sua trajetória e ainda 
retrodispersão originada pelos átomos da superfície.  
Na figura III.17a representam-se esquematicamente as trajetórias de um feixe de iões ao longo de 
uma direção cristalina. 
A trajetória do ião canalizado corresponde a uma série de colisões sucessivas segundo pequenos 
ângulos (ψ). Desde que não se aproximem demasiado das filas reticulares de modo a interagirem 
individualmente com os seus átomos, as partículas permanecem em trajetória canalizada. 
Quando as partículas incidem com um ângulo superior a ψcrit medido em relação à direção de 
canalização, deixam de ter uma trajetória canalizada sendo dispersas segundo direções aleatórias. 




Figura III.17: a) Desenho esquemático do feixe canalizado e não canalizado ao longo de duas 
linhas de átomos. b) Representação esquemática de um varrimento angular ilustrando as zonas 
do varrimento correspondentes a espetros random (aleatório) e ao espetro alinhado. O 
rendimento mínimo correspondente ao mínimo, χmin, da curva do varrimento angular. 
 





As propriedades de canalização podem ser descritas a partir de duas quantidades: 
 
(a) a metade da largura a meia altura do varrimento angular, ψ1/2 (figura III.17b).  Este ângulo 





       
       
 Eq. III.42a 
 
em que d a distância dos átomos ao longo da fila. 
 
(b) o rendimento mínimo ( min ) que é definido como a razão entre a taxa de contagens ao 
longo da direção de um canal e segundo uma direção aleatória. Para um cristal perfeito 
pode ser calculado por [Gem74]: 
 
                          
        Eq. III.42b, 
 
sendo N a densidade atómica,   





, e, u1 a amplitude de vibração dos átomos na rede 
cristalina. Num cristal real min é afetado por defeitos e localização dos átomos na rede. Um valor 
elevado de min  indica que um maior número de átomos se encontram afastados das suas 
posições de equilíbrio da rede. O rendimento mínimo é também afetado pela divergência angular 
do feixe de iões incidente, pela presença de camadas amorfas ou por imperfeições superficiais. 
No entanto, a determinação de χmin a partir da Eq. III.42b não entra em conta com a presença de 
defeitos considerando, apenas, a amplitude de vibração dos átomos, que além de depender da 
direção cristalográfica, é influenciada pelo ambiente onde esses átomos da rede estão inseridos 
na rede. Para se descrever o perfil completo das curvas de varrimentos angulares, cuja 
representação esquemática se ilustra na figura III.17b, recorreu-se ao código de Monte Carlo FLUX 
[Smu87]. Este código simula a distribuição do fluxo dos iões no canal em função das condições das 
medidas (ião, energia, geometria, etc.) e das propriedades cristalinas (estrutura do cristal, 
composição, temperatura de Debye, etc.) do material em estudo. A partir destes dados calcula-se 
o rendimento de retrodispersão. Todavia, este código não contabiliza o efeito de defeitos nos 
varrimentos angulares.  





A única forma de obter χmin de um cristal real (com defeitos) é a partir da razão das áreas 
determinadas, Y, para um intervalo relevante de energias de um espetro alinhado segundo uma 
determinada direção, e, de um espetro adquirido para uma direção aleatória (Eq. III.43).  
 
     
         
          
 Eq. III.43, 
 
A incerteza de χmin é determinada a partir da teoria de propagação do erro, considerando o erro 
estatístico nas áreas Yalinhado e Yaleatório, respetivamente. Assim, quanto menor for o rendimento 
mínimo (e consequentemente a respetiva área num dado intervalo de energia), menor será a 
densidade de defeitos em canais definidos pela direção analisada e, consequentemente, uma 
melhor qualidade cristalina. No limite, se a razão de III.43 for a unidade indica que o material é 
amorfo ou policristalino. 
De acordo com os autores da ref. [Que74], sugere-se, que se a quantidade χmin aumentar com   
 
  
os defeitos dominantes presentes na amostra são as deslocações. Por outro lado, se χmin for 
proporcional a   
  com x entre -1 e 
 
 
, os defeitos pontuais serão os defeitos dominantes. Se χmin 
não depender da energia, os defeitos dominantes são as falhas de empacotamento. No entanto, 
este modelo que relaciona os defeitos com a descanalização do feixe de iões foi desenvolvido 
para a estrutura cúbica do silício e, não foi encontrada, na literatura, nenhuma referência que 
valide a aplicação deste modelo a cristais com a estrutura da wurtzite.  
Para a análise dos resultados de RBS/C, além do programa relativo à conversão canal - energia, 
foram desenvolvidos mais dois programas. Esses programas, descritos nos anexos VI e VII, 
determinam os rendimentos mínimos e respetivas incertezas nos intervalos de energia, ou regiões 
de interesses selecionados pelo utilizador, e, no caso de medidas dos varrimentos angulares, 
representam as áreas dessas regiões de interesse em função do ângulo de incidência. 
 
Procedimento experimental para as medidas de RBS/C 
Resumidamente para a realização de experiências RBS/C selecionam-se, no espetro adquirido, as 
regiões de interesse ou “janelas” de modo que em varrimentos de canalização apenas sejam 
utilizados dados provenientes da integração das contagens no intervalo selecionado. Um 
contador com pré-seleção, associado ao integrador de corrente interrompe o processo de 
conversão sempre que o valor pré-selecionado é atingido. Num espetro aleatório de RBS, roda-se, 
em regra, a amostra em torno do eixo perpendicular à sua superfície definido pelo eixo “φ”, 





sendo que, o ângulo entre o feixe de iões incidente e a amostra (θ1) mantém-se constante e 
diferente de zero. Isto porque, em amostras de nitretos com boa qualidade cristalina com um 
crescimento segundo a normal à superfície (ao longo do eixo-c) o eixo principal, <0001>, 
encontra-se muito próximo da normal à superfície (θ1 = 0°). Assim, podem evitar-se quaisquer 
direções de canalização axial. No entanto, é praticamente impossível evitar-se a canalização 
planar. 
Numa experiência de canalização iónica, começa-se por alinhar o eixo do cristal com a direção do 
feixe incidente, através da minimização do número de contagens de partículas retrodispersas. O 
varrimento angular representa a taxa de contagens em função do ângulo de inclinação da 
amostra (direção cristalográfica) em relação à direção do feixe. 
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III.3.2.3 Análise das partículas recolhidas após interação nuclear elástica (ERDA)  
 
Como foi referido na introdução deste capítulo, a técnica de ERDA é usada como técnica 
complementar.  
Trata-se de uma técnica de feixe de iões, usada em Ciência de Materiais, para obter o perfil de 
concentração de elementos em profundidade em filmes finos. Tal como na técnica de 
retrodispersão de Rutherford, faz-se incidir um feixe de elevada energia numa amostra, e, esse 
feixe de iões irá sofrer uma colisão elástica nuclear com os átomos da amostra. A energia do feixe 
incidente é, tipicamente, da ordem dos MeV, que é uma energia suficiente para remover os 
átomos das suas posições na rede. O único requisito necessário para a deteção dos elementos e 
determinação do seu perfil em profundidade, consiste em que os iões incidentes tenham uma 
massa superior à massa dos átomos presentes na amostra. Assim, é possível usar He+, como feixe 
incidente, para se quantificar o elemento H e respetivos isótopos. Consequentemente, a maior 
vantagem desta técnica corresponde a que, dependendo da massa do feixe incidente, todos os 
átomos mais leves do que o ião incidente poderão recuar para o detetor. Comparativamente à 
técnica de retrodispersão de Rutherford, a técnica de ERDA é uma técnica mais sensível a 
elementos leves.  
Encontra-se na literatura, por exemplo, na ref. [Tes87], uma descrição exaustiva dos princípios da 
técnica de ERDA. 
Esta técnica é usada para caracterizar estruturalmente filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre 
camadas tampão de de GaN descritos no capítulo V desta tese. 
 
Agradecimentos 
As medidas de ERDA descritas no capítulo V desta tese foram efetuadas pelo Dr. Frans Munnik do 
Forschungszentrum Dresden Rossendorf, Dresden, Alemanha, a quem o autor desta tese expressa 













III.3.2.4 Implantação iónica  
 
A natureza da interação entre os iões incidentes (no caso desta tese, Eu2+) e os átomos do 
material em estudo depende, principalmente, da energia, carga e massa do ião, e, ainda, da 
composição química, estrutura e temperatura do alvo. Estes parâmetros irão definir o tipo de 
interações que dominam no interior do alvo ao longo do trajeto dos iões incidentes. 
Particularmente são importantes os danos que o ião incidente provoca no material alvo aquando 
da sua paragem. Assim, à medida que um ião atravessa um sólido perde energia devido à 
transferência de energia do ião para os eletrões do alvo causando principalmente ionização e 
excitação destes. Esta transferência de energia diminui a energia dos iões incidentes mas, no 
entanto, no essencial, a sua trajetória é preservada. Eventualmente, os iões incidentes sofrerão 
colisões de elevado ângulo (e mesmo retrodispersão) com núcleos do alvo. Este fenómeno conduz 
a uma cascata de variações de posição dos átomos do alvo sendo que o número destes eventos 
aumenta com a diminuição de energia do ião incidente. Assim, os iões incidentes serão travados 
após percorrerem algumas centenas de nanómetros no interior da amostra. No caso da técnica de 
RBS, onde tipicamente se usam iões He+ ou H+, a penetração do feixe de iões chega aos milhares 
de nanómetros, contrariamente ao indicado anteriormente no caso de implantação iónica a baixa 
energia, i. e., centenas de keV e iões pesados (poucas centenas de nanómetros).  
Assim, pretendendo-se implantar um determinado ião numa dada matriz, deverá conhecer-se a 
massa do ião a implantar, a energia de implantação, a sua fluência medida em iões por unidade 
de área, o ângulo de implantação e ainda a massa e número atómico dos átomos do alvo. Apesar 
de ser possível recorrer aos conhecimentos da técnica de RBS para se determinar a profundidade 
à qual há uma maior variação das posições dos átomos, e, consequentemente, maior densidade 
de defeitos, geralmente utiliza-se o programa de Monte Carlo SRIM que fornece informação 
adicional tal como a distribuição em várias direções dos iões implantados assim como dos que 
foram recolhidos, a distribuição da ionização dos átomos, assim como dos fonões, e ainda uma 
série de outra informação relevante [Zie98]. Assim, recorrendo a esta técnica, é possível alterar as 
propriedades químicas, físicas (entre as quais elétricas e óticas) dos materiais em estudo.  










III.3.3 Técnica de microscopia de força atómica  
 
A técnica de microscopia de força atómica, AFM, constitui uma das técnicas complementares 
usada nesta tese. De seguida, descrevem-se, resumidamente, os seus princípios. 
O microscópio de força atómica permite o varrimento da superfície de uma amostra recorrendo a 
uma ponta de prova com as dimensões de alguns micrómetros de comprimento e um diâmetro 
com aproximadamente 100 Å. A ponta de prova localiza-se na extremidade livre de um braço, do 
inglês, cantilever, com 100 a 200 μm de comprimento. 
 As interações entre a ponta de prova e a superfície da amostra podem ser de várias naturezas, 
sendo a mais comum a interação de Van der Waals, que permite a observação de deflexão do 
cantilever. Um detetor ótico é normalmente utilizado para medir a tensão entre a ponta de prova 
e a superfície da amostra. Esta relaciona-se com a quantidade de deflexão do braço à medida que 
a ponta varre a superfície da amostra. As deflexões dão origem a um mapa topográfico da 
superfície.  
Existem dois tipos principais de regimes na medida de AFM:  
 
a)  O regime de contacto; 
b)  O regime de não-contacto. 
 
Na figura III.18 ilustra-se a variação da energia potencial da ponta de prova em função da sua 
distância à amostra nos dois regimes principais de medida e no regime misto (modo 
intermitente).  
No regime de contacto, representado a vermelho na figura III.18, a ponta de prova mantém-se 
afastada, durante a medição por alguns Å da superfície, e a força inter-atómica entre a ponta e a 
amostra é repulsiva. 
Relativamente ao regime de não-contacto ilustrado também na figura III.18, a distância entre a 
ponta e a superfície varia entre dezenas e centenas de Å, e a força é atrativa.  
Existe ainda um outro modo designado por contacto intermitente que se descreve, 
genericamente, a seguir. Neste modo, a ponta de prova que vibra fica mais perto da superfície, 
tocando-lhe ligeiramente. Tal como no modo de não-contacto, a amplitude de oscilação varia 
consoante o espaçamento ponta-amostra. O modo de contacto intermitente tende a danificar 
menos a amostra comparativamente ao modo de contacto, já que, se eliminam as forças laterais 
(fricção) entre a ponta de prova e a amostra. Geralmente, o modo de contacto intermitente é 





mais eficaz do que o de não-contacto para criar imagens de maiores áreas que podem incluir 
maiores variações de topografia.  
Na análise das superfícies das amostras estudadas nos capítulos V e VI foi usado o modo de 
contacto intermitente. 
A microscopia de força atómica, AFM, pode ser usada para estudar materiais isolantes, 




Figura III.18: Energia potencial da ponta de prova em função da distância à amostra ilustrando as 
energias correspondentes aos modos de contacto, contacto intermitente e não contacto.  
 
Na ref. [Eat10] pode encontrar-se uma descrição mais detalhada da técnica de AFM. 
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III.3.4 Técnica de microscopia eletrónica de varrimento  
 
A técnica de microscopia eletrónica de varrimento, do inglês, Scanning Eletron Microscopy, SEM, é 
uma técnica complementar usada nesta tese. É apropriada para a investigação de superfícies. Esta 
técnica possui um elevado grau de ampliação e, assim, a comparação com a microscopia ótica é 
muito útil, isto é, as imagens são qualitativamente similares, mas as imagens, obtidas a partir da 
técnica de SEM, têm uma resolução muito melhor, e, ainda, uma maior profundidade de campo. 
Os benefícios adicionais da técnica de SEM relativamente à microscopia ótica, que resultam do 
uso de um feixe de eletrões para formar a imagem em vez de um feixe da luz, são os seguintes: 
determinação da orientação da rede cristalina, determinação da composição química da amostra, 
investigação da estrutura magnética e, investigação do potencial elétrico da amostra. 
Os processos de interação dos eletrões com a amostra são os seguintes: dispersão e difração de 
eletrões, emissão de eletrões secundários e de eletrões de Auger, emissão de fotões, absorção e 
perdas de energia de eletrões, excitação de fonões e de plasmões, geração dos campos elétrico e 
magnético, catodoluminescência e outros. Nas amostras estudadas no capítulo VI, as imagens de 
SEM foram obtidas com o recurso ao modo de emissão de eletrões secundários. 
A existência de um detetor apropriado que tenha a finalidade de converter o efeito observado 
num sinal elétrico pode ser utilizado para formar uma imagem.  
Na ref. [Gol07] pode encontrar-se uma descrição mais detalhada da técnica de SEM. 
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III.3.5 Técnica de microscopia eletrónica de transmissão  
 
A descrição desta técnica é igualmente resumida. 
A técnica de microscopia eletrónica de transmissão, do inglês, Transmission Electron Microscopy, 
TEM, é efetuada em transmissão, ao contrário da técnica de SEM, em que se estudam os eletrões 
reemitidos pela superfície da amostra. Assim, para se efetuar estudos em transmissão usando a 
técnica de TEM, a amostra terá de ser muito fina para que esta deixe passar o feixe de eletrões 
sem perdas de energia significativas. Aqui reside um dos principais problemas relacionados com o 
consumo temporal que esta técnica requer na preparação das amostras. 
As energias dos eletrões encontram-se no intervalo de 10 a 300 keV.  
Se se iluminar a superfície de uma amostra com um feixe de eletrões que incida normalmente, o 
rendimento de retrodispersão é baixo, e os eletrões retrodispersos sofrem perdas de energia 
apreciáveis. Uma vez que as lentes magnéticas têm grandes aberrações cromáticas, uma imagem 
formada por estes eletrões terá resolução e intensidade muito baixas.  
A formação da imagem no TEM está intimamente ligada à difração. Ao passar pela camada fina 
usada como amostra, os eletrões interagem com a sua estrutura interna, sofrendo alterações da 
amplitude e da fase. Essas interações, descritas pelas funções de onda dos eletrões, produzem um 
contraste da imagem. Assim, a microestrutura da amostra torna-se acessível pela forma como a 
amplitude e a fase das funções de onda dos eletrões interagem com a matéria. A vantagem 
principal de uma imagem de TEM é a sua resolução.  
Além da vertente tradicional do TEM, é possível combinarem-se as potencialidades da técnica de 
TEM e de SEM. Uma dessas variantes é a técnica designada por HAADF-STEM, sigla do inglês, High 
Angle Annular Dark Field Scanning Transmission Electron Microscopy. Com esta técnica é possível 
uma resolução em massa (ou número atómico) muito elevada, estando por isso associado o 
termo z-contrast inscritos nas imagens obtidas a partir dela. Tem, portanto, uma elevada 
sensibilidade à escala atómica e sensibilidade química e estrutural. Uma das outras vantagens 
relativamente à técnica de TEM convencional adquirida por efeito de campo brilhante é que a sua 
análise é mais intuitiva. A principal diferença desta variante da técnica de SEM, relativamente à 
microscopia eletrónica de transmissão, é a inclusão de um disco com a forma anular 
imediatamente a seguir à amostra. Esse disco permite estudar, além da dispersão de eletrões com 
ângulos de dispersão (ângulo entre a direção de incidência e direção de dispersão dos eletrões) 
inferior a 10 mrad e da dispersão dos eletrões que se encontram nas camadas eletrónicas mais 
externas ao núcleo, refletindo assim a estrutura do material analisado, permite ainda estudar os 





eletrões dispersos com ângulos muito superiores a 10 mrad, sendo que, neste caso, a dispersão 
ocorre em camadas fortemente ligadas e, por conseguinte, fornece informação química do 
material estudado. Nos resultados do capítulo VII, mostram-se imagens de HAADF-STEM de 
super-redes de ilhas quânticas de GaN e de camadas de AlN crescidas sobre um substrato de Al2O3 
e uma camada muito espessa de AlN.  
Nas refs. [Lia06] pode encontrar-se uma descrição mais detalhada da técnica de TEM. 
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III.3.6 Fotoluminescência e excitação da fotoluminescência  
 
As últimas técnicas descritas, igualmente complementares, são as técnicas caracterização ótica 
Fotoluminescência e Excitação da Fotoluminescência, frequentemente designadas por PL e PLE 
(do inglês Photoluminescence e Photoluminescence Excitation, respetivamente).  
O processo de emissão espontânea num semicondutor ocorre em quatro etapas: excitação, 
relaxação, termalização e recombinação. A excitação relaciona-se com a incidência de fotões com 
energia maior ou menor que o hiato energético de um semicondutor, que cria pares 
eletrão-buraco (no caso de energia dos fotões ser superior ao hiato energético) mediante a 
promoção de eletrões dos estados eletrónicos da banda de valência para níveis desocupados da 
banda de condução. Sob excitação com fotões de energia inferior ao hiato energético pode ser 
promovida a absorção ótica entre níveis de energia localizados no hiato do semicondutor em 
análise. Tipicamente, após a absorção ótica ocorre relaxação, na qual o excesso de energia 
adquirido pelos portadores é cedido à rede cristalina por emissão de fonões. No entanto, devido 
ao facto do hiato de energia dos materiais estudado nesta tese ser direto, os extremos das bandas 
de condução e valência ocorrem para o mesmo valor do vetor de onda    , logo, não são 
necessários fonões na conservação da energia e do momento referentes às transições óticas que 
envolvem estes dois extremos, sendo que a probabilidade de transição entre estes estados é 
assim superior nos semicondutores de hiato direto do que nos de hiato indireto (onde os 
extremos das bandas ocorrem em diferentes pontos do espaço recíproco).  Em materiais 
particularmente puros e a baixas temperaturas, os pares eletrão-buraco formados por excitação 
banda a banda podem ser vistos como a excitação elementar de um cristal e são designados por 
excitões livres (estado excitado do cristal). Os eletrões e os buracos atraem-se via interação de 
Coulomb dando lugar a níveis de energia análogos aos do átomo de hidrogénio embora 
modelados pela constante dielétrica dos materiais e pela massa efetiva dos portadores de carga. 
A minimização de energia conduz a que, após um intervalo de tempo, que é em geral, 
extremamente curto (entre 10-12 e 10-9 segundos), o eletrão retorna para o seu nível fundamental 
recombinando com o buraco, e a recombinação radiativa gera um fotão. De um modo geral, 
sempre que ocorre recombinação radiativa entre um estado excitado e um fundamental após 
absorção de fotões o processo designa-se então por fotoluminescência (PL). A emissão 
espontânea em poços quânticos semicondutores é produzida mediante o mesmo processo, 
embora seja necessário analisar os efeitos das energias de confinamento (e outros, como por 
exemplo, estados de tensão, efeitos de polarização, etc) na modelação da localização energética 





dos estados eletrónicos disponíveis para os eletrões e buracos nas estruturas. Os efeitos de 
confinamento quântico do eletrão e do buraco numa região espacialmente restrita tende a 
promover o desvio da emissão excitónica para maiores energias, os efeitos de polarização 
espontânea e piezoelétrica promovem um desvio exatamente no sentido oposto. Tal será objeto 
de discussão no capítulo VII. A excitação da luminescência (PLE) constitui uma técnica 
espetroscópica que permite a identificação dos mecanismos de excitação dos centros oticamente 
ativos, através da monotorização da luminescência para uma energia fixa, fazendo variar a 
frequência de excitação da radiação incidente, e assim identificar as bandas (ou linhas) de 
absorção, cujas energias, preferencialmente povoam a emissão detetada. Trata-se de um método 
extremamente útil na investigação dos estados excitados (níveis eletrónicos) de centros 
oticamente ativos com baixa probabilidade de absorção (como por exemplo o caso dos iões 
lantanídeos em filmes finos dos nitretos) devido à superior razão sinal-ruído comparativamente às 
medidas de absorção. 
A descrição dos equipamentos usados, das condições experimentais, assim como a teoria 
necessária ao entendimento dos resultados experimentais em que foram usadas as técnicas de PL 
e de PLE, é elaborada no capítulo VII desta tese.  
Na ref. [Bis81] pode encontrar-se uma descrição mais detalhada das técnicas de PL e de PLE. 
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Capítulo IV: Determinação da composição de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas 







A elaboração de um capítulo de tese separado, com vista à determinação da composição de 
filmes finos de Al1-xInxN crescidos em cima de uma camada tampão de GaN e de um substrato de 
safira orientado segundo a direção [0001], justifica-se pela razão de que a composição foi obtida a 
partir de uma análise manual dos resultados de espetrometria de retrodispersão de Rutherford 
(RBS) que permite uma estimativa mais rigorosa das incertezas e a direta comparação da fração 
molar de InN derivada a partir das técnicas de RBS e de XRD.  
 





No capítulo III descreveram-se as técnicas experimentais usadas nesta tese. No que diz respeito à 
técnica retrodispersão de Rutherford, foram descritos os quatro parâmetros físicos relevantes na 




elementos presentes na amostra e o rendimento (H) para uma dada energia [Chu78]. 
Neste capítulo descreve-se um método de análise de espetros de RBS, designado genericamente 
por análise manual, de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN e 
substratos de safira orientados segundo a direção [0001]. Esta análise permite obter a fração 
molar de InN presente no composto Al1-xInxN. Usa unicamente a razão das áreas dos sinais do In e 
do Al assim como as suas secções eficazes. Igualmente, a incerteza na determinação da fração 
molar de InN é determinada a partir da expressão genérica de propagação do erro. No entanto, 
nem todos os espetros são passíveis de serem analisados, impossibilitando, neste caso, a 
derivação da fração molar de InN do composto Al1-xInxN através da análise manual descrita. São 
duas as condições essenciais que permitem o uso da análise manual: uniformidade de composição 
em profundidade e conservação da estequiometria do azoto. Existem ainda, outras situações que 




Capítulo IV: Determinação da composição de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas 





IV.2 Interpretação de um espetro obtido numa direção aleatória de um filme fino de Al0,84In0,16N 
crescido sobre uma camada tampão de GaN 
 
A figura IV.1 mostra um espetro obtido numa direção aleatória, doravante designado por espetro 
random, de um filme fino de Al0,84In0,16N crescido sobre uma camada tampão de GaN. A linha 
contínua a vermelho representa a simulação do espetro de RBS usando o programa de simulação 
e ajuste NDF [Bar97]. O espetro alinhado, também incluído, mostra a boa qualidade cristalina da 
amostra, como pode ser demonstrado pela baixa taxa de contagens. 
 
  
Figura IV.1: Espetros random e alinhado segundo o eixo <0001> de um filme fino de Al0,84In0,16N 
crescido em cima de uma camada tampão de GaN. A linha contínua representa a simulação da 
referida estrutura usando o programa de simulação NDF [Bar97].  
 
Através da calibração obtida (conforme descrito no capítulo III) verifica-se que existem quatro 
barreiras presentes no espetro. São elas, lidas em função decrescente de energia, as barreiras do 
In, Ga, Al e N identificadas nos canais 656, 557, 421 e 223, respetivamente. No entanto, apenas o 
In, Al e N se encontram na superfície. A barreira do Ga, caso este estivesse na superfície, nestas 
condições experimentais, seria esperada no canal 603. A presença do filme de Al1-xInxN faz, por 
isso, recuar a posição da barreira do Ga, pois o feixe de partículas quando encontra o elemento 
Ga, já perdeu energia proporcionalmente aos poderes de paragem das partículas incidentes no 
composto de Al1-xInxN. 
Capítulo IV: Determinação da composição de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas 





Os sinais do In e do Al do composto Al1-xInxN estão, em termos de energia, bem separados, e, 
assim sendo, é possível integrarem-se as contagens dos dois elementos. Contudo, o rendimento 
do Al é relativamente baixo e encontra-se sobreposto ao sinal elevado do Ga que será 
considerado como fundo. Este sinal do Ga provém do facto do filme ter sido crescido sobre 
camada tampão de GaN. Para além do sinal intenso do Ga, é também necessário ter em conta os 
fundos provenientes do pile-up, dispersão dupla e múltipla.  
A densidade superficial do elemento In (Al) do filme pode ser expressa como [Wan09]:  
 
         
                      
           
 Eq. IV.1, 
 
onde Q é o número total de iões He+ incidentes, YIn (Al) é o integral do pico de In (Al), C é um fator 
de correção que relaciona as eficiências de coleção da carga e da medição do ângulo sólido do 
detetor, θi  é o ângulo entre a normal à superfície da amostra e a direção do feixe incidente, DTR é 
a razão entre os tempos reais e vivos do detetor, Ω é o ângulo sólido do detetor e           é a 
secção eficaz do elemento avaliada à energia do projétil [Wan09].     
Por forma a determinar-se a fração molar de InN, interessa a razão entre o número de átomos de 
In e de Al por cm2. Esta razão depende apenas das secções eficazes dos referidos elementos, 
assim como das contagens integrais dos seus picos. Assumindo que não existem impurezas (leves 
ou pesadas) no composto ternário Al1-xInxN e que os binários AlN e InN são estequiométricos, o 
número normalizado de átomos de In e de Al por unidade de área pode ser expresso por  
NInx + NAl (1 - x) = 1. Usando a equação IV.1 e a igualdade anterior, obtém-se a fração molar de 
InN: 
 
       
 
  
   
   
   
   
 Eq. IV.2 
 
A simplicidade de IV.2 permite estimar a incerteza na fração molar de InN através da propagação 
clássica do erro. As secções eficazes do Al e do In são obtidas usando a secção eficaz Rutherford 
do respetivo elemento (Eq. III.38) multiplicada pelo fator de correção para a blindagem 
electrónica de L’Ecuyer, F, que é dado por [Ecu79]: 
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 Eq. IV.3, 
 
onde Z1 e Z2 são, como definido no capítulo precedente, os números atómicos do ião incidente 
(He+) e do átomo-alvo (In e Al), respetivamente. ECM é a energia do centro de massa do sistema, 
expressa em keV. ECM pode ser escrita da seguinte forma: 
 





 Eq. IV.4, 
 
onde M1 e M2 são as massas do ião incidente e átomo-alvo e E0 é a energia do feixe.  
Na tabela IV.1 discriminam-se as massas e números atómicos dos átomos de Al e de In, assim 
como do ião incidente (He+) usado em todas as medidas de RBS realizadas ao longo desta tese. 
 
Elemento Número atómico (Z) 
Massa atómica 
(g/mol) 
He+ (M1,Z1) 2 4,0026 
Al (M2,Z2) 13 26,9815 
In (M2,Z2) 49 114,8200 
 
Tabela IV.1: Massas e números atómicos dos elementos Al e In assim como do ião incidente He+. 
 
 A razão entre os fatores de blindagem eletrónica dos elementos Al e In depende da energia e, 
consequentemente, existe um erro associado transposto para as secções eficazes dos elementos. 
As secções eficazes, tal como explicito a partir da Eq. III.38, dependem da energia do feixe 
incidente, das massas e números atómicos do ião incidente assim como do átomo-alvo, 
respetivamente, e ainda do ângulo de retrodispersão. Na tabela IV.2, discriminam-se as secções 
eficazes de Rutherford e as mesmas corrigidas ao efeito de blindagem electrónica do Al e do In. As 
energias do feixe incidente de He+ variam entre 1,15 MeV a 2,25 MeV e o detetor está centrado a 
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Tabela IV.2: Secções eficazes de Rutherford (σR) sem e com correção do efeito de blindagem 
eletrónica [Ecu79] usando as energias do centro de massa (ECM) dos elementos Al e In, 
respetivamente , e na gama de energias de He+ compreendida entre 1,15 MeV e 2,25 MeV. 
 
Estimou-se uma incerteza na energia do feixe de iões He+ e no ângulo de retrodispersão de 
ΔE = 0,05 MeV e Δθ = 1 rad, respetivamente. A incerteza na determinação da fração molar de InN 
no composto pode ser quantificada através da Eq. IV.5: 
 
        
     
    
     
 
  
     
    
     
 
  
     
  
   
 
  
     
  
   
 
 Eq. IV.5, 
 
onde Δ    é o erro absoluto da área do sinal do Al e Δ    é o erro absoluto da área do sinal do In. 
Ambos os erros são compostos pelo erro estatístico e pelo erro introduzido nos procedimentos de 
subtração dos respetivos fundos. De seguida, descrevem-se os procedimentos usados para 
subtrair o fundo aos sinais do In e do Al. 
 
 
Energia (keV) σR,Al (barn/str) σAl F (ECM) (barn/str) σR,In (barn/str) σIn F (ECM) (barn/str) 
1,20 0,75340 0,75124 11,06133 10,89371 
1,25 0,69433 0,69242 10,19412 10,04582 
1,50 0,48218 0,48107 7,07925 6,99343 
1,55 0,45157 0,45057 6,62989 6,55211 
1,60 0,42379 0,42288 6,22200 6,15128 
1,65 0,39849 0,39766 5,85062 5,78614 
1,70 0,37540 0,37464 5,51153 5,45257 
1,75 0,35425 0,35355 5,20108 5,14704 
1,80 0,33484 0,33420 4,91615 4,86648 
1,85 0,31699 0,31640 4,65400 4,60825 
1,90 0,30052 0,29998 4,41227 4,37004 
1,95 0,28531 0,28481 4,18891 4,14984 
2,00 0,27122 0,27076 3,98208 3,94587 
2,05 0,25772 0,25729 3,78384 3,75027 
2,15 0,23470 0,23432 3,44582 3,41668 
2,20 0,22415 0,22380 3,29097 3,26377 
2,25 0,21430 0,21397 3,14633 3,12090 
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IV.2.1 Subtração do fundo do In 
 
Com o objetivo de determinar as áreas limitadas pelos sinais do In e do Al, é necessário que os 
fundos de ambos sejam subtraídos às suas respetivas áreas.  No caso do sinal do In, o fundo é 
principalmente causado pelo empilhamento de sinais (pile-up) que é aproximado por um ajuste 
linear limitado por duas regiões de interesse.   
As regiões de interesse, identificadas na figura IV.2a e IV.2b por ROI 1 e ROI 2, respetivamente, 
são colocadas nas extremidades do pico do In. A região ROI In identifica a região à qual o fundo do 
sinal do In é subtraído. É usado um polinómio de grau 1 com a finalidade de ajustar ROI 1 e ROI 2 
simultaneamente. Na figura IV.2b amplifica-se as regiões ROI 1 e ROI 2, por forma a poder 
visualizarem-se as regiões relevantes na subtração do fundo do sinal do In.  
 
  
Figura IV.2: a) Regiões de interesse (ROI 1 e ROI 2) colocadas nas extremidades do pico de In por 
forma a ilustrar o método que determina a área do sinal do In e a sua incerteza. b) Amplificação 
das regiões correspondentes à região de interesse 1 e 2, ROI 1 e ROI 2, respetivamente, por forma 
a poder visualizar-se o fundo relativo ao sinal do In.  
 
O erro da área do In é estimado a partir das contagens das referidas ROIs, tal como descrito pelos 
autores da ref. [Rei91]. Especificamente, 
 
          
              
 
 Eq. IV.6, 
 
onde    
     é o erro estatístico do In na ROI correspondente ao In definido como     
   , e       
é a variância do fundo do sinal do In.  
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O critério de qualidade do ajuste do fundo do sinal do In está associado à comparação entre os 
limites da área experimental considerando o erro estatístico das regiões ROI 1 e ROI 2 
consideradas e a àrea proveniente da interpolação dessas regiões usando o referido polinómio de 
grau 1.  
 
IV.2.2 Subtração do fundo do Al 
 
O sinal do Al encontra-se sobreposto ao sinal do Ga. Este último sinal é tratado como sendo o 
fundo do sinal do Al. Determina-se a área do sinal do Al a partir de ajustes polinomiais de grau 3 a 
ROIs colocadas em ambos os lados do sinal do Al. O sinal sobreposto do Ga é assim subtraído à 
área da ROI colocada no sinal do Al (ROI Al, figura IV.3). Por forma a aumentar-se a exatidão do 
valor absoluto da área do sinal do Al e estimar a sua incerteza, utiliza-se um número elevado de 
ROIs. Estas ROIs possuem diferentes larguras e posições que contabilizam a incerteza na posição 
dos limites do sinal do Al. Mostra-se na figura IV.3 um exemplo onde se subtraem 3 e 5 pontos 
adjacentes ao sinal do Al para duas larguras diferentes correspondentes ao sinal do Ga. A 
incerteza referida é proveniente da estatística e resolução finita do sistema. O desconhecimento 
da forma do sinal do Ga por baixo do sinal do Al depende de diferentes mecanismos de straggling 
que são também contabilizados a partir destas ROIs de diferentes larguras e posições [Bar07].  
O critério de qualidade do ajuste do sinal do GaN corresponde à comparação entre os valores da 
área experimental considerando o erro estatístico da região considerada e a área proveniente da 
simulação dessa região com um polinómio de grau 3.  
A escolha dos polinómios de grau 3 para ajustar o fundo do sinal do Al está associada  ao  facto do 
rendimento num espetro de RBS ser diretamente proporcional à secção eficaz e, esta ser 
inversamente proporcional ao quadrado da energia das partículas incidentes (Eq. III.38). Todavia, 
outros efeitos, tais como dispersão múltipla, e, straggling, alteram a forma do espetro 
eliminando, assim, a hipótese de polinómios de grau 2 ou inferior. Contudo, consideraram-se e 
testaram-se igualmente polinómios de graus 2 e 4 e ainda a função exponencial. Apesar da 
qualidade do ajuste nas diversas hipóteses não diferir substancialmente quando a ROI possui um 
elevado número de canais (ROI 1a da figura IV.3), quando a dimensão da ROI é mais pequena há 
uma tendência para que a área resultante do uso de polinómios de grau 2 sobrestime a área do 
pico do Al.  
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Figura IV.3: Diferentes ROIs usadas para estimar a área do sinal do Al. 
 
Se se considerar a ROI inicial do Al (ROI 1a, figura IV.3), a eliminação de 3 e 5 pontos 
experimentais adjacentes a essa ROI do Al inicial (ROI 1b para a eliminação de 3 pontos 
experimentais adjacentes à ROI inicial do Al, e ROI 1c para eliminação de 5 pontos experimentais 
adjacentes à mesma ROI) para cada ROI do Ga (ROI 1a, b e c com 2a, b e c, representam duas ROIs 
independentes do Ga) são obtidas um total de          iterações, em que i é o número de 
pontos a retirar de ambos os extremos do sinal do Ga. Para cada iteração efetua-se um novo 
ajuste recorrendo a um polinómio de grau 3. No caso da figura IV.3, f = 2, resultando, em 9 
iterações e, consequentemente, são determinadas 9 áreas do sinal do Al. Pode constatar-se, que 
dependendo do valor de f, o número de áreas determinadas do sinal do Al varia. Todas estas 
áreas determinadas previamente do sinal do Al contribuem para a determinação da incerteza 
associada à area do sinal do Al. Os erros associados aos coeficientes do polinómio são também 
contabilizados. Assim, como cada coeficiente do polinómio de grau 3 (a, b, c e d) possui um erro 
são contabilizadas um total 27 áreas (no caso em que f = 2) que correspondem às situações de 
minimização e maximização da área do sinal do Al, respetivamente. A área do sinal do Al (YAl) 
escolhida é a média entre todas as áreas obtidas até determinado f. Trata-se, portanto, de um 
processo cumulativo. 
Na figura IV.4a mostra-se um esquema de dois possíveis ajustes a diferentes ROIs situadas no 
sinal do Ga. O erro de YAl causado pela subtração do fundo é depois estimado escolhendo os dois 
ajustes que maximizam/minimizam a área do sinal do Al na ROI do Al (AΔAl, vide figura IV.4a) e 
tomando a sua metade. Finalmente, o erro absoluto de YAl é obtido adicionando em quadratura o 
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erro anteriormente mencionado causado pela subtração do fundo e o erro estatístico na ROI do 
sinal do Al. Analiticamente, 
 
           
        
   
       




        
        




 Eq. IV.7 
 
A segunda parte da Eq. IV.7 foi extensivamente analisada: uma possível escolha seria tomar o 
desvio padrão do conjunto de áreas obtidas com os diversos ajustes polinomiais. A diferença 
entre  




e o desvio padrão das áreas obtidas é pequena e, devido ao facto, do número de 
ROIs usadas no procedimento ser elevado, decidiu-se escolher a opção que maximiza a incerteza. 
Assim, foi escolhido um critério mais conservador. Note-se que o erro da correção do fundo é 
também fortemente dependente da estatística usada na acumulação do espetro. O efeito da 
estatística é descrito na seção IV.3.1.5. 
Na figura IV.4b mostram-se os ajustes por baixo do sinal do Al obtidos a partir dos erros dos 
coeficientes do polinómio de grau 3 de um espetro de RBS experimental (parcial) de um filme fino 
fino de Al1-xInxN crescido sobre uma camada tampão de GaN. Usando os extremos dos 
coeficientes do polinómio de grau 3, i. e., a diferença originada pela combinação de 
(a ± Δa)x3 + (b ± Δb)x2 + (c ± Δc)x + (d ± Δd), obtém-se, neste exemplo, uma diferença máxima na 




Figura IV.4: a) Representação de  ajustes polinomiais de diferentes regiões de interesse (ROI) 
delimitadas por ROI Ga 1 e ROI Ga 2, respetivamente.  A área AΔAl é usada para estimar o erro da 
área do sinal do Al (ΔYAl). b) Efeito dos erros dos coeficientes do polinómio de grau 3 na área do 
sinal do Al mostrando uma variação da área de 9%. 
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Relativamente ao espetro mostrado na figura IV.1, obtém-se uma fração molar de InN e sua 
incerteza, xInN e  ΔxInN, respetivamente, de xInN = 0,159 ± 0,002. O ajuste ao espetro de RBS usando 
o código NDF [Bar97], representado com a linha contínua a vermelho na figura IV.1, indica que a 
fração molar de InN é de xInN = 0,159, mostrando uma concordância perfeita com o resultado 
derivado da análise manual. As áreas dos sinais do In e do Al derivadas a partir do ajuste do 
espetro são 5,1 x 106 contagens e 1,85 x 106 contagens, respetivamente.  
Constata-se, a partir da figura IV.5, que o valor de f que aproxima mais o valor da área do sinal do 
Al da análise manual com o valor de área do sinal do Al fornecido pelo código NDF situa-se entre 
60 ≤ f ≤ 80 (área sombreada). Esta variação em f, não considerando os erros nos coeficientes do 
polinómio de grau 3, corresponde às iterações compreendidas entre a 5490 e a 9720 de acordo 
com o número f,         . Não se considerou o ponto de interseção f ≈ 20 da curva xInN em 
função de f (representada com a linha contínua a vermelho na figura IV.5) com a reta horizontal 
que define a fração molar de InN ajustada com o programa NDF (representada com a linha 
tracejada a vermelho) porque as incertezas derivadas a partir da análise manual aplicada a 
espetros experimentais são inferiores ao valor expectável de 0,005. Esta incerteza visual é 
sugerida recorrendo a diversas simulações com o programa NDF. 
Resumidamente, os valores de xInN e ΔxInN são selecionados a partir do conjunto de pares 
coordenados (xInN, ΔxInN) obtidos para cada f.  
 
 
Figura IV.5: xInN, ΔxInN e YAl em função do número f. A escolha do par (xInN,ΔxInN) é feita de acordo 
com as indicações fornecidas no texto. 
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A maior contribuição da incerteza em xInN provém do erro na área do sinal de Al (YAl), sendo que o 
erro estatístico de YAl avaliado na ROI do Al é inferior a 1/3 do erro causado pela correção do 
fundo. O erro correspondente à área do In é aproxidamente metade do erro correspondente à 
área do Al. Os erros causados pela incerteza na energia do feixe de partículas e do ângulo de 
retrodispersão são uma a duas ordens de grandeza inferiores comparativamente ao erro causado 
pela correção do fundo.  
A fração molar de InN determinado usando a análise manual descrita nos parágrafos anteriores 
foi comparado com a fração molar de InN imposta numa simulação do espetro de RBS usando o 
código NDF [Bar07]. Variou-se o seguinte conjunto de parâmetros de entrada no código: ângulo 
de retrodispersão, ângulo de incidência, energia do feixe incidente, resolução do detetor, pile-up 
e estatística como parâmetros experimentais; o efeito das espessuras e composição do filme de 
Al1-xInxN e espessura da camada tampão de GaN como parâmetros relacionados com o material 
estudado. Além disso, estudou-se ainda o efeito da canalização planar na determinação da fração 
molar de InN usando a análise manual descrita anteriormente.    
Tendo em conta a descrição da análise manual elaborada nos parágrafos anteriores, foi escrito 
um programa que determina a fração molar de InN e respetiva incerteza. 
 
IV.3 Parâmetros que influenciam a determinação da fração molar de InN  
 
IV.3.1 Influência dos parâmetros experimentais na determinação da fração molar de InN usando 
a análise manual  
 
Por forma a testar o programa desenvolvido, foram realizados uma série de testes com a análise 
manual descrita anteriormente em espetros simulados. A simulação dos espetros foi efetuada 
recorrendo ao programa de simulação NDF [Bar97].  
 
IV.3.1.1 Influência do ângulo de incidência 
 
O aumento do ângulo de incidência aumenta o percurso do feixe à medida que este penetra na 
amostra.  
A partir da figura IV.6, constata-se que o número de canais dos sinais do Al e do In aumentam com 
o aumento do ângulo de incidência, já que o percurso do feixe dentro da amostra é maior.  
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As posições das barreiras dos sinais In, Al e N não sofrem variações, já que estas são unicamente 
dependentes da energia do feixe incidente. Em consequência das Eqs. III.38 e III.41, o aumento do 
ângulo de incidência até 90° faz diminuir o rendimento. 
 
 
Figura IV.6: Espetros simulados com o NDF usando ângulos de incidência de 5°, 20° e 35° de um 
filme Al0,84In0,16N com aproximadamente 100 nm de espessura crescido sobre uma camada 
tampão de GaN. Comparam-se as frações molares simuladas com o NDF e as obtidas via análise 
manual. 
 
Foi efetuada a análise manual dos espetros simulados representados na figura IV.6. Como se pode 
ver pela figura IV.6, o ângulo de incidência não constitui um problema para a análise manual. 
As medidas experimentais de RBS de filmes de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN 
descritas nos capítulos V e VI desta tese foram efetuadas com a amostra inclinada 5° 
relativamente à direção do feixe.  
 
IV.3.1.2 Influência da energia do feixe incidente 
 
Globalmente, as medidas de RBS foram efetuadas com feixes de He+ com energias de 1,2 MeV, 
1,6 MeV, 2,0 MeV ou 2,2 MeV, respetivamente. Assim, torna-se essencial o estudo, usando a 
análise manual, do efeito da energia do feixe incidente de He+ na determinação da fração molar 
de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN.  
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Aumentando a energia do feixe, a secção eficaz (de Rutherford) diminui, de acordo com Eq. III.38. 
Além da dependência com a secção eficaz de Rutherford, a correção da secção eficaz de 
Rutherford representada na Eq. IV.3 contém igualmente uma dependência com a energia. 
 
 
Figura IV.7: Espetros simulados com o NDF usando energias do feixe incidente de He+ de 1,2 MeV 
1,6 MeV, 2,0 MeV e 2,2 MeV de um filme Al0,84In0,16N com aproximadamente 100 nm de espessura 
crescido sobre uma camada tampão de GaN. Comparam-se as frações molares utilizadas nas 
simulações usando programa NDF e as derivadas a partir da análise manual. 
 
Verifica-se que o aumento da energia do feixe incidente faz diminuir a incerteza de xInN. Para 
menores energias, o número de canais que definem o fim do sinal do Al diminui. O resultado 
desta diminuição do número de canais, é que para as iterações compreendidas entre 60 < f < 80, 
o erro do sinal do Al é maior. Todavia, constatou-se que a área do sinal do Al obtida a partir da 
análise manual que se aproxima mais da área simulada com o programa NDF continua a 
centrar-se em números de f elevados. Assim, nas medidas de RBS realizadas com feixes de 
1,2 MeV de He+ descritas no capítulo VI, em que se estudam filmes finos de Al1-xInxN crescidos 
sobre camadas tampão de Al1-yGayN, é expectável que a incerteza das mesmas seja superior à 
incerteza das medidas realizadas com um feixe de energia maior. Deve referir-se que os ganhos 
dos amplificadores deverão ser alterados por forma a fazer colocar-se as barreiras dos elementos 
aproximadamente nos mesmos canais independentemente da energia do feixe incidente. A 
estatística melhora com a diminuição da energia pois a secção eficaz é inversamente proporcional 
à energia do feixe incidente (Eq. III.38) e, por sua vez, diretamente proporcional ao rendimento 
(Eq. III.41). No entanto, a forma da  curva e, em particular, o módulo da sua derivada (em pontos 
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consecutivos) aumenta prejudicando a qualidade do ajuste do sinal do Ga com um polinómio de 
grau 3. Além disso, o pico do Al fica mais largo e, logo, é mais difícil o seu ajuste. 
Consequentemente, o erro da fração molar de InN derivado via análise manual aumenta.  
De qualquer forma, salienta-se o facto do valor absoluto da fração molar de InN obtido a partir da 
análise manual coincidir a menos de 0,001 do simulado usando o código NDF [Bar97], não 
constituindo a energia do feixe incidente, portanto, um problema na determinação da referida 
grandeza. 
 
IV.3.1.3 Efeito resolução do detetor 
 
O efeito da resolução do detetor foi também testado, sendo que até uma resolução de 50 keV a 
discrepância entre a fração molar determinada pelo código NDF e a análise manual é desprezável 
tal como se pode constatar na figura IV.8.  
A espessura e fração molar de InN usadas como entrada no programa de simulação NDF foram 
100 nm e 0,18, respetivamente. A diminuição da resolução do detetor está relacionado com um 
aumento da inclinação das barreiras do In, Ga, Al e N, induzindo uma maior incerteza na 
determinação da área do sinal do Al e do In, e, consequentemente, maior incerteza na 
determinação da fração molar de InN.  
 
Figura IV.8: Espetros de RBS simulados de filmes finos de Al0,82In0,18N com espessura de 100 nm 
crescidos sobre uma camada tampão de GaN mostrando o efeito da resolução do detetor na 
determinação da fração molar de InN usando o método da análise manual.  
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Para a maioria dos detetores, as condições nominais de trabalho situam-se em torno dos 15 keV. 
Assim, mostra-se que a resolução do detetor não constitui um problema para a análise manual. 
 
IV.3.1.4 Efeito do pile-up 
 
A análise manual foi efectuada em espetros simulados usando o código NDF mostrando que um 
ajuste linear do fundo proveniente do pile-up no sinal do In é adequado. Esta conclusão é válida 
mesmo para elevados níveis de pile-up. A figura IV.9a mostra o efeito do pile-up recorrendo às 
refs. [Wie76,Mol09] em espetros simulados de filmes de Al0,82In0,18N de 100 nm crescidos sobre 
uma camada tampão de GaN. As figuras IV.9b e IV.9c mostram a ampliação referente às regiões 
do In e do Al, respetivamente. Os números dos eixos das abcissas das figuras IV.9b e IV.9c 
simbolizam um aumento do pile-up atribuído aos respetivos espetros teóricos. 
Apesar do efeito do pile-up não ser sentido unicamente para elevados canais (energia) mas 
também em regiões espetrais de baixas energias afectando por isso o sinal do Al (figura IV.9c) e 
consequentemente a sua área e incerteza (componente dominante da Eq. IV.5), a fração molar de 
InN determinada a partir da análise manual encontra-se compreendido na barra de erro 
comparando com o valor simulado usando o código NDF. Comparando os espetros simulados com 
os diversos valores de pile-up, verifica-se que a maior diferença entre eles é a derivada do sinal do 
Ga que diminui à medida que o pile-up aumenta. Os coeficientes do polinómio de grau 3 usado 
para ajustar o fundo do Al variam pouco. A área do sinal do Al varia pouco (diminui) sendo 
acompanhada por uma diminuição da área do sinal do In provocado pelo aumento do pile-up. 
Assim, a fração molar de InN derivada a partir da análise manual é apenas ligeiramente afectada 
pelo pile-up. 
A influência do pile-up foi também testada subtraindo o pile-up calculado com o NDF aos dados 
experimentais antes de se aplicar a análise manual. Verificou-se que a diferença entre a fração 
molar de InN derivada diretamente dos dados experimentais e subtraindo o pile-up aos mesmos é 
inferior a 0,001. Conclui-se, portanto, que o pile-up não impede o uso da análise manual mesmo 
quando os valores de entrada de pile-up são muito elevados.  
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Figura IV.9: Espetros simulados random de um filme fino (100 nm) de Al0,82In0,18N crescido em cima 
de uma camada tampão de GaN mostrando o efeito do pile-up em todo o espetro (a) e nas regiões 
do In (b) e do Al (c), respetivamente, nos espetros teóricos e na determinação da fração molar de 
In usando a análise manual.  
 
IV.3.1.5 Efeito da estatística no ajuste do sinal do Ga 
 
A figura IV.10a mostra três espetros random obtidos com uma carga acumulada de 3 µC, 5 µC e 
15 µC, respetivamente.  
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Figura IV.10: a) Espetros experimentais com uma carga de 3 µC, 5 µC e de 15 µC, de um filme fino 
de 100 nm de Al0,86In0,14N crescido sobre uma camada tampão de GaN. b) Influência do número de 
iterações (representado por f) na determinação de ΔxInN para os espetros representados em a) 
com as respetivas várias cargas acumuladas. b) Influência do número de iterações (representado 
por f) na determinação de xInN para os espetros representados em a) com as respetivas várias 
cargas acumuladas.  
 
Os espetros foram obtidos para a energia de 2,0 MeV e o detetor situa-se a 140° em relação ao 
feixe.  
Constata-se, da figura IV.10b, que no caso do espetro acumulado com 3 µC,  a partir de f > 80, a 
incerteza na determinação da fração molar de InN aumenta exponencialmente. Este 
comportamento foi detetado em todos os espetros random de amostras de Al1-xInxN crescidas 
sobre uma camada tampão de GaN. Para as restantes cargas acumuladas (5 µC e 15 µC), e para 
f > 80 a derivada de ΔxInN em função de f também aumenta comparativamente à situação de 
f < 80. Verificou-se que, na maioria das amostras estudadas nos capítulos V e VI, o aumento da 
derivada a partir de f > 80 é, de facto, exponencial, mesmo que Q = 15 µC. Este aumento 
exponencial é atribuído às reduzidas dimensões das ROIs para f elevados. Devido ao 
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comportamento sistemático verificado, decidiu-se escolher o número f imediatamente antes de 
ΔxInN  aumentar exponencialmente. Todavia, é possível que esta abordagem introduza um erro 
sistemático na determinação da incerteza da fração molar de InN, diminuindo assim, 
desnecessariamente a incerteza. No entanto, a área determinada do sinal do Al a partir da análise 
manual que se encontra mais próxima da área do sinal do Al obtida a partir do código do NDF é 
aquela que recorre a um maior número f, diminuindo-se, assim, a probabilidade de se estar a 
cometer um erro sistemático no procedimento da análise manual pois aumenta a confiança nos 
resultados. 
 
IV.3.2 Influência dos parâmetros relacionados com o material estudado na fração molar de InN 
derivada a partir da análise manual  
 
IV.3.2.1 Efeito da espessura do composto 
 
As espessuras dos filmes de Al1-xInxN analisados nos capítulos V e VI desta tese variam entre os 
 ≈ 30 e os ≈ 230 nm.  
A figura IV.11 mostra espetros de RBS simulados considerando filmes de Al1-xInxN com espessuras 
diferentes mas com a mesma composição (x = 0,18). São também indicados os valores da fração 
molar de InN determinados recorrendo à análise manual destes espetros.   
 
Figura IV.11: Espetros random simulados de filmes finos de Al0,82In0,18N com espessuras que 
variam entre os 50 nm e os 250 nm crescidos sobre uma camada tampão de GaN mostrando o 
efeito da variação da espessura do filme na determinação da fração molar de InN usando o 
método da análise manual. Os espetros foram translacionados ao longo do eixo do 
rendimento para melhor visualização.  
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Verificou-se que filmes mais finos aumenta a incerteza da fração molar de InN. No entanto, o seu 
valor absoluto, derivado a partir da análise manual encontra-se muito próximo do valor simulado 
usando o código NDF. Assim, pode concluir-se que a espessura dos filmes, no intervalo de 
espessuras usadas, não afeta significativamente o valor da fração molar de InN derivado usando a 
análise manual.  
 
IV.3.2.2 Efeito da composição do composto 
 
Nesta secção simularam-se, usando o código NDF, espetros de RBS de filmes finos de Al1-xInxN 
com 0,06<x<0,86 e espessura de 100 nm crescidos sobre uma camada tampão de GaN. 
Posteriormente, usaram-se os perfis dos espetros de RBS resultantes das simulações como 
espetros de entrada para a análise manual. 
A figura IV.12 compara as frações molares de InN derivadas usando a análise manual e o código 
NDF. Tal como se pode constatar, para valores elevados de fração molar de InN, o valor absoluto 
da fração molar de InN derivado a partir da análise manual afasta-se do simulado usando o NDF, 
situação atribuída às poucas contagens do sinal do Al. No entanto, a incerteza determinada 
confirma a validade do método descrito.  
 
Figura IV.12: Espetros random simulados de filmes finos de Al1-xInxN com 0,06 < x < 0,86 e 
espessura de 100 nm crescidos sobre uma camada tampão de GaN mostrando o efeito da 
variação da fração molar de InN na determinação da própria fração molar de InN usando o 
método da análise manual. Os espetros foram translacionados ao longo do eixo do 
rendimento para melhor visualização.  
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IV.3.2.3 Efeito da espessura da camada tampão de GaN 
 
O efeito da espessura da camada tampão de GaN no espetro de RBS é ilustrado na figura IV.13. 
Para espessuras inferiores a 560 nm, o número de canais no lado de menores energias do sinal do 
Al é pequeno (zona a da figura IV.13). Consequentemente, a incerteza na determinação da fração 
molar de InN obtida a partir da análise manual é pouco exata. Adicionalmente, se a espessura do 
filme de Al1-xInxN aumentar (até 300 nm), a área do sinal do Al aumenta, o que implica que a 
camada tampão de GaN também deverá ser mais espessa por forma a garantir um número 
mínimo de canais na zona a do espetro. Para as condições típicas de crescimento das amostras 
estudadas nos capítulos V e VI desta tese, a espessura da camada tampão de GaN varia entre os 
1000 nm e os 6000 nm e a espessura do composto ternário entre os ≈ 20 e os ≈ 230 nm. Logo, o 
problema da espessura da camada tampão de GaN não constitui um problema para a exata 
determinação da fração molar de InN e da sua incerteza usando a análise manual.  
Apesar de, para as situações ilustradas na figura IV.13 de espessuras da camada tampão de GaN 
de 560, 790, 1130 and 1220 nm, a fração molar de InN determinada a partir da análise manual se 
encontrar no limite do erro, este é deveras pequeno (0,001 absoluto). Pode ser explicado usando 
diferentes janelas iniciais para o fundo oriundo do sinal do Ga. De facto, esta diferença (0,001) 
obtém-se variando unidades de canais à esquerda e à direita da ROI de Ga usada como fundo. 
Mais, deverá ser notado que, para pequenas espessuras da camada tampão de GaN, a 
determinação do número f não pode ser efetuada usando o método descrito anteriormente, pois 
o erro máximo permitido terá de ser analisado caso a caso. Assim, nestas situações, a incerteza na 
determinação da fração molar de InN não é exata e o valor real da sua incerteza deverá ser 
superior ao determinado (0,001). Há ainda a considerar a incerteza variável dependente da 
escolha da janela do Ga. Esta incerteza, da ordem de 0,001, justifica o facto das valores de 
xInN±ΔxInN obtidos para algumas espessuras da camada tampão de GaN estarem no limite 
comparando com o valor simulado usando o código NDF.  
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IV.3.3 Efeito da canalização planar 
 
Estudou-se, igualmente, a influência da canalização planar na determinação da fração molar de 
InN.  
Efetuou-se um varrimento angular, mantendo-se constante o ângulo de incidência (θ = 5°) e 
variou-se o ângulo azimutal (φ) com incrementos de 1° entre 1° e 93°. Em cada φ acumulou-se um 
espetro com 5 µC de carga. Apesar desta forma minimizar-se a canalização planar, uma fração do 
espetro é sempre adquirido em posições de canalização planar. Note-se que os nitretos do grupo 
III são materiais altamente resistentes aos danos provocados pela radiação [Lor09] e não é 
esperada uma variação da qualidade do cristal durante a medida. Na figura IV.14a representa-se o 
rendimento integrado e normalizado do sinal do In e do Al em função de φ. Para se obter o 
rendimento integrado escolheu-se uma janela de interesse (ROI) envolvendo todo o sinal do In e 
do Al, integrando-se posteriormente as contagens relativas a cada espetro. A normalização é feita 
dividindo os rendimentos integrados de cada espetro nas janelas do In e Al, pelos integrais 
obtidos para os primeiros espetros de cada elemento. Para o caso em estudo, a normalização é 
considerada apenas uma questão de representação. No entanto, há situações onde a 
normalização deverá ser feita usando o espetro random. Na figura IV.14a são distinguidos de 
forma clara 3 mínimos relativos a planos de melhor qualidade. Na figura IV.14b são representados 
 
Figura IV.13: Efeito da espessura da camada tampão de GaN nos espetros simulados de RBS e 
comparação entre a fração molar e sua incerteza derivada a partir da análise manual e a 
fração molar de InN de 0,16 imposta em simulações usando o programa NDF.  
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os espetros correspondentes a φ = 10° e φ = 22°. Estes dois espetros correspondem a posições 
angulares associadas ao intervalo entre dois planos de qualidade superior e no interior de planos 
de qualidade superior, respetivamente.  
Apesar da canalização planar reduzir claramente a taxa de contagem e distorcer a forma do 
espetro, a análise manual aplicada a estes espetros continua a fornecer resultados concordantes 




Figura IV.14: a) Rendimento normalizado dos sinais do In e do Al obtidos entre os canais 590 e 670 
(In) e 340 e 420 (Al) dos 93 espetros obtidos em diferentes ângulos azimutais (φ) e respetivas 
frações molares de InN derivadas para os espetros individuais. Também se encontram 
representadas a fração molar de InN resultante da soma dos espetros correspondentes a direções 
de canalização planar (Δ) e à soma de todos os espetros (), respetivamente. b) Espetros 
correspondentes a φ = 10° e φ = 22° do varrimento angular azimutal representado em a). 
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Para cada um dos 93 espetros foi determinada a fração molar de InN e a sua incerteza usando a 
análise manual descrita anteriormente. Constatou-se que a canalização planar não conduz a 
variações significativas na fração molar de InN determinada, já que ambos os sinais (In e Al) são 
afetados da mesma forma pela canalização. Contudo, os erros aumentam devido à relativamente 
baixa estatística e ao facto dos espetros apresentarem distorções quando comparados com o 
espetro random da figura IV.1. A média associada aos 93 espetros da fração molar de InN é de 
xInN = 0,160, apresentando um desvio padrão (σ) de 0,007. A média das incertezas de xInN dos 
espetros individuais é de 0,017, correspondendo aproximadamente a 2σ. Estes resultados validam 
a determinação de xInN e da sua incerteza com um grau de confiança de aproximadamente 95%. A 
soma destes 93 espetros corresponde ao espetro random. A figura IV.14a também mostra que, 
aplicando a análise manual à soma de todos os espetros que compõem o varrimento angular e à 
soma de todos os espetros que mostram um rendimento integrado correspondente a canalização 
planar, a fração molar de InN obtida em ambas as situações é de xInN = 0,159 ± 0,001 e 
xInN = 0,160 ± 0,004, respetivamente. Igualmente, aplicando a análise manual ao espetro da figura 
IV.1, que corresponde à soma de todos os espetros excetuando aqueles que mostram alguma 
canalização planar, resulta em xInN = 0,158 ± 0,002. A concordância plena destes três valores 
sugere, mais uma vez, que a influência da canalização na análise da composição através da análise 
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Neste capítulo descreveu-se um método, designado por análise manual de espetros random de 
RBS. Esse método determina com elevado grau de precisão, a composição de filmes finos de 
Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN e sua incerteza. Mostrou-se que o maior erro 
na determinação da fração molar de InN é atribuída à incerteza na determinação da área do sinal 
do Al. A incerteza na determinação da fração molar de InN foi estimada usando dois métodos 
independentes mostrando elevada concordância entre ambos.  
O programa de simulação de espetros random de RBS, NDF, foi usado para simular espetros 
random de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN variando a espessura 
do filme do composto, a composição do mesmo, a resolução do(s) detetor(es), o pile-up e a 
espessura da camada tampão de GaN. Usando como espetro de entrada no programa 
desenvolvido para determinar a fração molar de InN e a sua incerteza os espetros simulados com 
o programa NDF, verifica-se excelente concordância entre a fração molar de InN derivada através 
da análise manual e a composição imposta para efeitos de simulação no programa NDF. O efeito 
da estatística dos espetros random na determinação da fração molar de InN a partir da análise 
manual foi igualmente estudado, verificando-se que, para o caso das amostras estudadas no 
capítulo V e VI (filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN e de Al1-yGayN) a 
acumulação de espetros com 15 µC de carga constitui uma boa opção e não introduz problemas 
adicionais na escolha das ROIs para determinação do fundo. Verificou-se, ainda, que para 
espetros acumulados de 15 µC e para o caso particular do sistema estudado, ΔxInN aumenta 
linearmente com a iteração f até à iteração compreendida entre os 60 e os 80, aumentando de 
seguida de forma exponencial.  
O efeito da canalização planar na análise manual foi também, igualmente estudada. Conclui-se, 
que apesar da canalização planar mudar a forma do espetro, a razão entre as áreas dos sinais do 
In e do Al não é significativamente alterada e, por conseguinte, a fração molar de InN derivada a 



























Estudo de filmes de Al1-xInxN crescidos sobre 



















V.1 Objetivo  
 
O crescimento de filmes de Al1-xInxN com uma fração molar de InN, x, próxima da condição de 
compatibilidade de redes e crescidos sobre camadas tampão de GaN tem por objetivo a 
minimização de defeitos desses filmes ternários. Prevê-se que esta assumida redução de defeitos 
terá como consequência tecnológica um aumento da eficiência e durabilidade dos dispositivos 
optoelectrónicos. Exploram-se igualmente os mecanismos de relaxação dos filmes finos de  
Al1-xInxN.  
Por outro lado, há ainda bastante controvérsia relativamente à validade da lei empírica de Vegard 
para o sistema da wurtzite de Al1-xInxN. Os resultados deste trabalho têm a mais-valia de poder 
comparar amostras de Al1-xInxN crescidas em três laboratórios e reatores diferentes: dois Aixtron 
e um Thomas Swan RF-23.  
O elevado número de amostras estudadas permite a análise estatística com um grau de precisão 
quantificável, contribuindo para o esclarecimento acerca do possível desvio da lei de Vegard 
previsto teoricamente e observado em alguns trabalhos experimentais para este material.  
 
V.2 Introdução  
 
O crescimento de filmes de Al1-xInxN representa um elevado desafio devido às grandes diferenças 
nos coeficientes térmicos de crescimento e de dimensão dos binários AlN e InN. Diversos grupos 
de investigação reportaram o crescimento de bi-camadas compostas por filmes finos de Al1-xInxN 
crescidos próximos da condição de compatibilidade de rede com camadas tampão de GaN  
(x = 0,17 … 0,18, figura I.1). Estes grupos de investigação usam essencialmente as técnicas de 
crescimento de MOCVD e MBE [Lor08a,Gon06,Lor06, Sch08,Sad09b,Hum07, Gac11]. 
No capítulo IV foi demonstrada a capacidade da técnica de RBS na determinação direta da 
composição. Todavia, na determinação da fração molar de InN derivada a partir da técnica de 
XRD, é necessário o recurso a algumas assunções. A primeira está relacionada com os parâmetros 
de rede relaxados dos binários AlN e InN. No entanto, existe uma grande dispersão de valores 
referenciados na literatura, em particular para o InN. Optou-se por usar os valores dos 
parâmetros de rede do AlN da ref. [Tan97] atendendo ao facto de que estes são, na atualidade, os 
valores mais aceites pela comunidade científica. No que diz respeito ao binário InN, 
escolheram-se os valores indicados na ref. [Pas03] por estes serem referentes a um pó, logo, 
relaxado. A segunda assunção está relacionada com a dispersão dos coeficientes de rigidez 






reportados na literatura [Mor09]. Por último, é necessário assumir-se que a lei de Vegard é válida 
[Veg21], ou seja, a composição do ternário pode ser obtida por interpolação linear dos 
parâmetros de rede dos binários. Neste trabalho não se consideraram os efeitos da dispersão dos 
parâmetros de rede dos binários e dos coeficientes de rigidez encontrados na literatura no cálculo 
da incerteza na fração molar de InN obtida por XRD. Todavia, estes podem causar um erro 
sistemático nos resultados. 
Como se irá provar, 74% das frações molares de InN das diversas amostras, obtidas a partir da 
técnica de XRD, encontram-se dentro da incerteza deduzida para a fração molar de InN via técnica 
de feixe de iões, RBS. Isto significa que, dentro dos erros, as assunções acima referidas foram 
validadas. A ref. [Dar08a] propõe um desvio à lei de Vegard para o composto Al1-xInxN na sua 
forma da wurtzite. Esse desvio foi deduzido a partir de cálculos de Primeiros Princípios. 
Genericamente geram-se diversas super-células, praticamente aleatórias, com a dimensão 
(4x2x4). Uma outra dimensão de super-células é considerada no artigo teórico referido em 
[Lio95]. No entanto, esta última não entra em conta com parâmetros de curto alcance 
considerados no primeiro. O aprofundamento dos modelos referidos está fora do âmbito desta 
tese. Contudo, ambos os modelos descritos indicam uma sobrevalorização da fração molar de InN 
obtida por XRD recorrendo à lei de Vegard. A correção à lei de Vegard afirma que a variação dos 
parâmetros de rede do ternário Al1-xInxN [Dar08a] pode ser expressa por: 
 
                              Eq. V.1, 
 
onde δa = 0,0412 ± 0,0039 Å e δc = -0,060 ± 0,010 Å são os parâmetros que descrevem o desvio da 
lei de Vegard para este sistema em particular.  
Por outro lado, o estudo da qualidade cristalina de filmes finos de Al1-xInxN quando comparada 
com os ternários da mesma família de nitretos, tais como o In1-xGaxN ou o Al1-xGaxN requer uma 
especial atenção em virtude de ainda não ter sido exaustivamente efetuado. As deslocações são o 
principal defeito existente nos nitretos semicondutores [Mor09]. Sabe-se, tal como se mostra a 
seguir, que as deslocações iniciam-se na interface entre o substrato de safira-c e a camada 
tampão de GaN. Além disso, essas deslocações terminam, praticamente na sua totalidade, em 
estruturas designadas, do inglês, por pits.  
Na figura V.1a e V.1b mostram-se duas imagens de TEM em secção de corte obtidas para direções 
cristalográficas diferentes. As linhas brancas que percorrem toda a amostra correspondem, do 
inglês, a c-type screw threading dislocations (deslocações em parafuso) e a-type edge threading 






dislocations (deslocações em cunha), i .e, ao longo do eixo [0002] só se vêm deslocações em 
parafuso e mistas (a+c threading dislocations), e, ao longo do eixo [1120] só se vêm deslocações 
em cunha e mistas, respetivamente. Estas imagens foram adquiridas no mesmo local da amostra. 
São apresentadas, nas figuras V.1c-1e, três imagens de TEM correspondentes a filmes, cujos 
resultados se descrevem neste capítulo, com espessuras diferentes e frações molares de InN por 
volta dos 17% [Ven12]. A partir destas figuras verifica-se que todas as deslocações têm inicio 
ainda na camada tampão de GaN e percorrem toda a camada tampão de GaN e filme de Al1-xInxN. 
Além disso, não se observa a formação de novas deslocações no filme ternário. Basicamente, 
todas as deslocações terminam na superfície através de pits com uma forma geométrica em V 
(figura V.1f). Para estas três amostras analisadas, os pits aumentam a sua largura e profundidade 
à medida que a espessura do filme de Al1-xInxN aumenta. No caso do filme do composto ternário 




Figura V.1: Cortes transversais de TEM de um filme fino de Al0,831In0,169N com aproximadamente 
40 nm de espessura tiradas ao longo eixo de [0002] a) e [1120] b), respetivamente. c-e) Imagens 
de TEM em secção transversal de filmes finos de Al1-xInxN com diferentes espessuras e composição 
química semelhante crescidos sobre camadas tampão de GaN. f) Vista de topo de TEM de um pit 
com a forma hexagonal mostrando a extremidade de uma deslocação [Ven12].      
 
As características nominais estruturais das amostras em estudo, assim como uma sucinta 










V.3 Resultados experimentais e discussão 
 
V.3.1 Análise da composição  
 
V.3.1.1 Análise composicional em determinado ponto da amostra 
 
A figura V.2 mostra, para a maioria das amostras estudadas, a fração molar de InN em função da 
temperatura de crescimento obtida pela técnica de XRD usando a lei de Vegard. 
 
 
Figura V.2: Incorporação de In na liga de Al1-xInxN em função da temperatura de crescimento.  
 
De acordo com os autores das referências [Lor06,Lor08a], a incorporação de In na liga é 
proporcionalmente inversa à temperatura a que se sujeita o substrato. Se se separar por conjunto 
de séries de amostras, cujos filmes foram crescidos no mesmo procedimento (algumas das 
amostras da série S, vide item II.2.1), verifica-se a referida proporcionalidade inversa da 
incorporação de In na liga com a temperatura de crescimento a que se sujeita o substrato. Esta 
situação está ilustrada na figura V.2 pelos pontos identificados por um círculo fechado azul. No 
entanto, o fator de correlação linear do ajuste linear da fração molar de InN em função da 
temperatura de crescimento é inferior a 0,3 se se considerar o conjunto total de amostras em 
estudo (séries C, T e S como mencionado no capítulo II). Verifica-se que a linearidade encontrada 
acerca da incorporação do In no composto ternário com a temperatura está relacionada com as 
condições de crescimento do reator, já que, a fração molar de InN das amostras representadas 






com o círculo a azul, foram crescidas com condições experimentais do reator mais próximas entre 
si.  
A figura V.3a mostra um conjunto de seis espetros random adquiridos com uma carga acumulada 
de 15 µC. A energia do feixe de iões de He+ foi de 2 MeV e as amostras foram inclinadas -5° 
relativamente ao feixe incidente. Os espetros são de seis filmes finos de Al1-xInxN com frações 
molares diferentes de InN, crescidos sobre camadas tampão de GaN. As amostras S496, T1363, 
T1365, S449, S478 e T1346 são identificadas com os índices 1 a 6, respetivamente. 
 
  
Figura V.3: a) Espetros random de RBS experimentais de seis filmes de Al1-xInxN com frações 
molares diferentes de InN crescidos sobre camadas tampão de GaN. Os espetros foram adquiridos 
com 
15 µC de carga acumulada, usando um feixe de iões de He+ com 2 MeV de energia, ângulo de 
incidência de -5° e ângulo de retrodispersão de 140°. b) Ampliação da região dos espetros 
correspondente ao sinal do In, mostrando a homogeneidade de composição em profundidade que 
se observa nas seis amostras.  
 
Qualitativamente é possível afirmar-se que o espetro representado a negro é de uma amostra 
cuja fração molar de InN é maior do que a fração molar de InN referente ao espetro representado 
a azul e, que esta fração molar de InN é ainda maior do que a fração molar de InN cuja amostra é 
representada com o espetro a verde. A largura dos picos de In, cuja região do espetro da figura 
V.3a se amplia na figura V.3b, é diretamente proporcional à espessura do filme de Al1-xInxN da 
respetiva amostra. Consequentemente mostra-se, que a espessura do filme de Al1-xInxN da 
amostra S478 (5) é superior às espessuras dos filmes de Al1-xInxN das amostras S496 (1) e T1363 
(2). Estas duas últimas aparentam ter filmes dos ternários com espessuras muito idênticas, como 
se pode visualizar pelo fim do pico do Al no espetro da figura V.3a, e, pelo fim do pico do In e no 






espetro da figura V.3b. Os resultados da fração molar de InN obtidos através da aplicação da 
análise manual aos espetros da figura V.3a estão inseridos na figura V.3b. Essa análise manual de 
espetros de RBS encontra-se descrita no capítulo IV e em [Mag12]. 
Como foi referido no capítulo IV e na introdução deste capítulo é fundamental a comparação da 
fração molar de InN derivada a partir da técnica de feixe de iões, RBS, com a fração molar de InN 
obtida a partir da técnica de XRD.   
Nas figuras V.4a-f representam-se os mapas do espaço recíproco da reflexão (1015) 
correspondentes às amostras, cujos espetros de RBS, se indicaram na figura V.3. Verifica-se que o 
par de coordenadas (Qx,Qz) da mancha atribuída ao binário da camada tampão, GaN, varia 
ligeiramente. Esta variação deve-se ao facto das camadas tampão de GaN terem sido crescidas 
recorrendo a condições de crescimento ligeiramente diferentes como foi referido no capítulo II. 
A partir dos centros em Qx e Qz das manchas atribuídas à camada tampão de GaN dos mapas do 
espaço recíproco da reflexão (1015) representados na figura V.4 observa-se uma variação dos 
parâmetros de rede a de 0,004 Å e c de 0,002 Å, respetivamente, para o GaN. Contrariamente, os 
centros das coordenadas do espaço recíproco Qz do filme de Al1-xInxN diminuem da figura V.4a 
para a figura V.4f. A partir da Eq. III.24b deduz-se que o parâmetro de rede c do filme de Al1-xInxN 
é menor no filme cujo mapa do espaço recíproco, RSM, é representado na figura V.4a e aumenta 
sucessivamente nas figuras seguintes. Por outro lado, verifica-se que as coordenadas Qx da 
camada tampão de GaN e do filme de Al1-xInxN encontram-se, sensivelmente, numa mesma linha 
vertical, o que implica que os filmes dos ternários sejam pseudomórficos com as respetivas 
camadas tampão de GaN. Conclui-se, portanto, que entre cada amostra os parâmetros de rede a 
das seis camadas tampão de GaN e dos seis filmes de Al1-xInxN são, em primeira aproximação, 
muito semelhantes. De acordo com a lei de Vegard, um aumento do parâmetro de rede c, 
mantendo o parâmetro de rede a constante, implica, no caso do ternário Al1-xInxN, um aumento 
da fração molar de InN. É portanto possível, inferir-se que o filme Al1-xInxN, cujo mapa é 
representado na figura V.4a, possui uma menor fração molar de InN do que no filme Al1-xInxN cujo 
mapa é representado na figura V.4b. Este apresenta, ainda, uma fração molar menor de InN do 
que no filme, cujo mapa se representa na figura V.4c e assim sucessivamente, até ao RSM 
representado na figura V.4f.  
 







Figura V.4: a-f) Mapas do espaço recíproco da reflexão (1015) do Al1-xInxN e da camada tampão de 
GaN correspondentes às amostras cujos espetros de RBS se encontram representados na figura 
V.3. 






Na tabela V.1 sumariam-se os parâmetros de rede da camada tampão de GaN e do filme de  
Al1-xInxN derivados a partir dos cortes horizontais e verticais dos RSM.  
 

















22,747 3,1895 60,559 5,1877 
T1363 (2), 
normal 
22,774 3,1858 60,539 5,1894 
T1365 (3), 
normal 
22,789 3,1836 60,550 5,1884 
S449  (4), 
ELOG 
[Dom02] 
22,766 3,1869 60,528 5,1903 
S478 (5), 
normal 
22,778 3,1851 60,534 5,1898 
T1346 (6), 
normal 
22,759 3,1878 60,558 5,1878 
Al1-xInxN 
S496 (1) 22,757 3,188 62,456 5,030 
T1363 (2) 22,779 3,185 61,816 5,082 
T1365 (3) 22,785 3,184 61,323 5,123 
S449  (4) 22,770 3,186 60,964 5,153 
S478 (5) 22,772 3,186 60,630 5,182 
T1346 (6) 22,772 3,186 60,002 5,236 
 
Tabela V.1: Parâmetros de rede dos filmes de Al1-xInxN e respetivas camadas tampão de GaN 
derivados a partir de mapas do espaço recíproco da reflexão (1015). Indicam-se, igualmente, o 
tipo de crescimento da camada tampão de GaN que, nestes casos, são do tipo normal 
(pré-crescimento de GaN por MOCVD), i. e., recorrendo ao crescimento prévio do GaN com 
aproximadamente 1 μm de espessura e crescimento usando o método ELOG [Dom02]. 
 
Os parâmetros de rede da camada tampão de GaN derivados a partir dos RSM são incluídos por 
conveniência, já que, esses parâmetros de rede são forçados a serem os introduzidos pelo 
utilizador no software que controla a execução da medida dos RSM. Assim, tendo em conta, que 






os parâmetros de rede do GaN são determinados a partir do método de Bond e esses mesmos 
parâmetros são introduzidos no software de execução da medida, é expectável que, a menos da 
ocorrência de algum erro durante a medida, os parâmetros de rede do GaN determinados via 
RSM coincidam com aqueles derivados a partir do método de Bond. Exemplificando para a 
amostra S496 (1): os parâmetros de rede da camada tampão de GaN derivados via método de 
Bond são de a = 3.184 Å e c = 5.189 Å indicando que o GaN desta amostra corresponde de facto a 
um GaN não relaxado, i. e. aGaN, rel = 3,189 Å e cGaN, rel = 5.185 Å. Todavia, xInN obtido com os 
parâmetros de rede do Al1-xInxN via método de Bond, xInN = 0,105 ± 0,001, permitiu inferir que a 
fração molar de InN determinado via mapa do espaço recíproco, xInN = 0,107 ± 0,002, é correto.  
Na tabela V.2 comparam-se as frações molares de InN, obtidas a partir do método de Bond, xInN 
(XRD) Bond [Her02]. Além disso, incluem-se as frações molares de InN deduzidas a partir dos RSM, 
xInN (XRD) RSM, e análise manual de espetros de RBS representados na figura V.3 e descrita no 








Área do sinal 
do In 









T1363 (2) 0,151±0,001 0,152±0,002 5,49x10
4 2,24x104 0,144±0,008 
T1365 (3) 0,188±0,001 0,188±0,001 9,94x10
4 3,06x104 0,182±0,007 
S449  (4) 0,216±0,001 0,217±0,001 1,84x10
5 4,61x104 0,215±0,006 
S478 (5) ----- 0,241±0,003 2,35x10
5 5,16x104 0,238±0,009 
T1346 (6) ----- 0,287±0,005 1,29x10
5 2,22x104 0,29±0,01 
 
Tabela V.2: Comparação das frações molares de InN dos filmes de Al1-xInxN das amostras cujos 
espetros de RBS e mapas do espaço recíproco se encontram representados nas figuras V.3 e V4a-f, 
respetivamente, derivados a partir do método de Bond, análise dos mapas do espaço recíproco e 
análise manual de espetros de RBS descrita no Capítulo IV. 
 
Deve referir-se que a sobreposição dos picos do filme fino de Al1-xInxN e da camada tampão de 
GaN nas amostras 5 e 6, representadas nas figuras V.4e-f, respetivamente, impede o uso do 
método de Bond na extração dos parâmetros de rede do filme do composto ternário, logo, da 
fração molar de InN. 






Nas seis amostras mencionadas, cuja composição foi analisada com XRD e RBS, há concordância 
das frações molares de InN obtidas usando ambas as técnicas. No entanto, este conjunto de 
amostras representa apenas uma pequena fração da totalidade de amostras analisadas.  
As incertezas na fração molar de InN obtidas a partir da técnica de feixe de iões variam, nas várias 
amostras analisadas, de 0,3% até 1%, sendo a sua média de 0,7%. Todavia, tal como se 
demonstrou no capítulo IV, a gama de incertezas derivadas para a fração molar de InN via XRD, 
assumindo como exatos os valores dos parâmetros de rede e respetivos coeficientes de rigidez 
dos binários AlN e InN, é de 0,2% a 0,4%. Na figura V.5 comparam-se as frações molares de InN 
dos filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN das três séries de amostras 
estudadas mencionadas no capítulo II, i. e., C, T e S, onde xInN (XRD) foi derivado a partir da lei de 
Vegard e correção à lei de Vegard descrita na ref. [Dar08a] e xInN (RBS) foi obtido a partir da 
análise manual descrita no capítulo IV. 
  
  
Figura V.5: Frações molares de InN derivadas de XRD a partir da lei de Vegard [Veg21] e da 
correção à lei de Vegard descrita em [Dar08a] em função da fração molar de InN obtida usando a 
análise manual aos espetros de RBS descrita no capítulo IV das séries de amostras C, a), T , b) e S, 
c1), respetivamente. c2) Ampliação da figura c1 em torno das amostras S2, S4 e S5. Ci com i=(1-7) e 
Si com i=(1-5), referem-se às amostras cuja fração molar de InN obtido a partir da lei de Vegard 
está fora dos limites determinados com as incertezas de xInN (RBS). 






Incluem-se, na figura V.5, as barras de erro correspondentes às incertezas das frações molares de 
InN derivadas a partir das técnicas de XRD (0,002) e de RBS das várias amostras. 
Aproximadamente em 74 % das amostras analisadas, a fração molar de InN derivada a partir da 
técnica de XRD, xInN (XRD), usando a lei de Vegard, encontra-se dentro da incerteza calculada para 
xInN (RBS). Se se considerar a correção à lei de Vegard descrita em [Dar08a], a concordância sobe 
para os 87%.  
Apesar da elevada percentagem de concordância entre xInN (XRD) obtido a partir da lei de Vegard 
e xInN (RBS), as figuras V.5a, V.5b e V.5c1 mostram que, em apenas cerca de 28% das amostras, 
xInN (XRD) é menor do que xInN (RBS). Por conseguinte, à primeira vista, pode sugerir-se que existe 
uma certa tendência que justifique o recurso à correção da lei de Vegard descrita em [Dar08a]. A 
figura V.5c2 mostra a região ampliada do gráfico da figura V.5c1 em torno das amostras S2, S4 e 
S5. A comparação entre xInN (XRD) usando a lei de Vegard e xInN (RBS) por conjunto de amostras 
evidencia claramente que a série C contribui significativamente para a discordância entre as 
frações molares derivadas por ambas as técnicas de caracterização estrutural. Mais, aplicando a 
correção à lei de Vegard, a concordância entre entre xInN (XRD) e xInN (RBS) aumenta praticamente 
para o dobro nesta série de amostras, como pode ser demonstrado pelos pontos C4, C5 e C6 da 
figura V.5a. Contrariamente, 100% das amostras pertencentes à série T e 75% das amostras da 
série S mostram concordância das respetivas frações molares de InN derivados a partir da lei de 
Vegard e da análise manual de espetros de RBS. Tal como se pode constatar a partir das figuras 
V.5, parece haver indicações para um desvio à lei de Vegard em filmes de Al1-xInxN com x baixo 
(inferior a 0,16) mas a interpretação dos dados é complicada porque a incerteza na fração molar 
de InN medida por RBS aumenta com xInN. A relação entre as percentagens de desvio das 
quantidades xInN (XRD) e xInN (RBS) por série de amostras está relacionada com o facto de que as 
amostras da série C/T serem aquelas cuja fração molar de InN, em média, é menor/maior e, de 
acordo com a secção IV.3.2.2, a incerteza de xInN (RBS) aumenta com o aumento da fração molar 
de InN.  
 
V.3.1.2 Efeito de impurezas leves na discrepância entre xInN (XRD) e xInN (RBS) 
 
A presença de impurezas leves tais como o Si, C, O e H pode influenciar os parâmetros de rede 
dos materiais, e, em particular, dos nitretos [Mor09].  
Nos resultados da análise manual e dos ajustes dos espetros de RBS recorrendo ao código NDF foi 
assumido que o conteúdo da estequiometria do azoto é de 50% e que a contaminação por 






impurezas leves pode ser desprezada. Por forma a testar e a validar os resultados de RBS, foram 
efetuadas medidas de ERDA em algumas amostras, cujo estudo se apresenta a seguir.  
Verificou-se, nas amostras medidas com ERDA uma perfeita concordância entre as frações 
molares de InN deduzidas via análise manual de espetros de RBS e a partir dos ajustes dos 
espetros de RBS e de ERDA recorrendo ao código NDF (figura V.6).  
 
 
Figura V.6: Fração molar de InN obtida a partir das medidas de ERDA em função da fração molar 
de InN derivada a partir da análise manual de espetros de RBS descrita no capítulo IV. 
 
Mostram-se nas figuras V.7a-b os mapas de ERDA de duas amostras, uma da série C e outra da 
série S. Verifica-se a presença das impurezas leves C e O, em ambos os mapas. Evidencia-se, 
também, a presença de Si da amostra da série S representada na figura V.7b. A presença de Si é, 
possivelmente atribuída, a uma pasta que contém o referido elemento, pasta essa que é usada 
nas medidas de difração de raios-X para colar a amostra ao porta-amostras. Provavelmente não 
terá sido completamente removida da amostra antes das medidas de ERDA. É igualmente claro 
que a área correspondente ao sinal do Al é maior no mapa da figura V.7a do que na figura V.7b 
mostrando que espessura do filme de Al1-xInxN na amostra da série S é menor do que a espessura 
do filme da amostra C. A partir dos ajustes dos espetros de retrodispersão e dos ajustes dos 
espetros de ERDA, é possível obter o perfil dos vários elementos em profundidade. Esses perfis, 
ilustrados na figura V.7d, mostram que a concentração dos elementos O, C e H é maior na 
amostra S do que na amostra da série C. Não se verifica a presença de Si na amostra da série C, 
podendo querer dizer que nessa amostra a pasta foi totalmente removida. Deve igualmente 






referir-se que os picos de superfície das impurezas C, H e O, indicados na figura V.7d, poderão 
provir de alguma sujidade existente na superfície das amostras ou mesmo da pasta usada para 
colar a amostra ao porta-amostra aquando da execução de medidas de raios-X. Assim, é preciso 
ter cuidado com a interpretação dos espetros da figura V.7d. No caso particular das amostras 
descritas, pode concluir-se, a partir dos mapas de ERDA, que existe C e O em profundidade e, 
consequentemente, a presença destes elementos não pode ser devida exclusivamente a uma 
contaminação na superfície por motivos alheios ao crescimento. No caso da amostra da série C, 
cujo mapa de ERDA se representa na figura V.7a, a validação da última frase já não é tão óbvia, ou 
seja, por não se conseguir provar claramente a presença de O e de C no interior do filme de 
Al1-xInxN é possível que a deteção desses elementos na superfície signifique uma contaminação 
superficial provocada posteriormente ao crescimento devido à referida pasta de silicone usada 




Figura V.7: Mapas de ERDA adquiridos com uma energia de 35 MeV e iões Cl7+ de uma amostra da 
série C, a), e uma outra da série S, b), e respetivos espetros de retrodispersão adquiridos com 
ângulos de incidência e de retrodispersão de -75° e 31,1°, respetivamente, c). Espetros ERDA dos 
elementos “AlN” e Si e das impurezas leves O, C e H, d).  






No entanto, a comparação entre as frações molares de InN obtidas via XRD e RBS de ambas as 
amostras revela que é na amostra com menor concentração de impurezas que existe discrepância 
entre as frações molares obtidas a partir de ambas as técnicas. Todavia, empiricamente, não é 
plausível assumir que seja a presença de impurezas o motivo da ausência de discrepâncias nas 
frações molares deduzidas por ambas as técnicas. Por outro lado, aproximadamente 50% das 11 
amostras analisadas com ERDA evidenciam um desvio da fração molar de InN face ao valor obtido 
com a técnica de XRD. Metade destas amostras revelam que o desvio ocorre na presença de 
concentração de elementos leves (C e O) em profundidade. Na outra metade, e à semelhança do 
mencionado anteriormente, não se pode garantir a presença desses elementos em profundidade. 
Consequentemente, apesar de extremamente útil e poderosa, não se pode afirmar, com o 
recurso a esta técnica, que a presença das impurezas C e O em profundidade altera os parâmetros 
de rede do composto de Al1-xInxN e, logo, a fração molar de InN obtida por XRD.  
 
V.3.1.3 Efeito da homogeneidade de composição lateral 
 
No âmbito das amostras em estudo, é também necessário ter em conta as diferentes regiões que 
são sondadas pelos feixes de raios-X e de iões, uma vez que as dimensões dos mesmos são 
distintas. O feixe de raios-X possui aproximadamente dimensões de 0,2 cm x 1,0 cm e o feixe de 
iões apresenta uma forma circular projetada na amostra com um diâmetro de 0,1 cm. Porém, 
estas dimensões dependem das condições experimentais utilizadas, entre as quais a introdução 
de fendas e outros artefactos na trajetória do feixe, que limitam a sua geometria. Esta diferença 
na dimensão dos feixes de raios-X e de iões (de He+) pode introduzir um erro na comparação das 
frações molares de InN obtidas por ambas as técnicas, nomeadamente no caso de amostras 
heterogéneas. Deste modo, as regiões sondadas por ambas as técnicas deverão ser as mais 
próximas possíveis, como se passa a demonstrar. Para tal foi de novo utilizado o método de Bond, 
mas neste caso em pontos diferentes da amostra. Porém, é necessário garantir-se que a variação 
da posição dos centros das RC é atribuída a uma variação de composição e que a curvatura da 
bolacha é suficientemente grande de modo a não influenciar a posição do centro da RC. Assim, 
determinou-se o raio da curvatura da bolacha nalgumas amostras para as quais foram 
identificados raios superiores a 10 m. Efetuou-se ainda comparações de composição da seguinte 
forma: primeiro alinhando as RC (1014)+, (1014)-, (0004)+ e (0004)- no centro da bolacha. Deste 
modo, as RC não foram alinhadas para cada posição x da amostra. Posteriormente, efetuou-se o 
alinhamento de cada RC em cada posição x da amostra e compararam-se as frações molares de 






InN deduzidas em ambos os casos. No primeiro caso, o ajuste das RC em cada um dos pontos 
medidos foi efetuado através de um programa elaborado que obtém a fração molar de InN, a 
largura a meia altura (FWHM) das curvas e as outras quantidades matemáticas que descrevem a 
função Pseudo-Voigt de cada uma das RC dos vários pontos medidos. Não se inclui a descrição do 
respetivo programa nos Anexos devido à sua similaridade com o programa descrito no Anexo II. A 
comparação da composição em ambas as situações descritas anteriormente permite afirmar que 
o efeito do raio da curvatura pode ser desprezado já que se verificou uma variação da fração 
molar de InN obtida por XRD inferior a 0,001. Verificou-se que, em amostras com dimensões mais 
reduzidas, a variação da fração molar de InN derivada partir da técnica de XRD pode chegar aos 
0,2%. Em amostras maiores, que se exemplificam nas figuras V.8a-b, a mesma variação pode 
mesmo chegar aos 2% em alguns casos, quando as condições de crescimento não foram 
otimizadas. A figura V.8a mostra a evolução da fração molar de InN em duas zonas da amostra 
(zona 1 e zona 2) do centro da wafer para a sua extremidade. A figura V.8b mostra a mesma 
evolução noutras seis amostras onde foi efetuada a mesma análise. 
Devido à rotação azimutal do porta-wafers do reator onde foram crescidos os filmes de Al1-xInxN é 
expectável um gradiente de composição equivalente ao longo da direção x e para a direção y 
representadas na figura V.8a. A variação de composição observada para a direção perpendicular à 
direção de varrimento translacional na amostra (eixos dos y em ambas as regiões das amostras 
esquematizadas na figura V.8) pode estar relacionada com um pequeno gradiente de temperatura 
da superfície da amostra durante o crescimento. Foi, todavia, observado um gradiente com 
evolução crescente de composição derivado a partir da técnica da XRD na direção da extremidade 
da amostra em todas as amostras cujas dimensões físicas macroscópicas permitiram a medição 
em vários pontos. Além disso, tal como se mostra na figura V.8b, esse gradiente de composição é 
observado nas duas direções ortogonais, x e y. A maioria das amostras possui dimensões 
inferiores a 1 cm x 1 cm. Consequentemente, foi feito um esforço para medir a composição das 
várias amostras recorrendo às técnicas de XRD e de RBS na mesma região da amostra e, nas 
amostras com ΔxInN foi verificado que a diferença não é devida à variação de composição lateral. 
 
 








Figura V.8: a) Fração molar de InN derivado via XRD da amostra e em duas regiões distintas em 
cada ponto x consecutivo com a direção de propagação do feixe perpendicular à direção de y. No 
interior da figura representa-se um esquema da amostra em que as dimensões das regiões 1 e 2 
representam, sensivelmente, as dimensões reais das amostras. b) Frações molares de InN obtidas 
por XRD de várias amostras de diversas dimensões. São encontradas variações nas frações 












V.3.2 Estudo da aplicabilidade da lei de Vegard no sistema Al1-xInxN 
 
V.3.2.1 Discussão da validade da lei de Vegard e das discrepâncias entre xInN (XRD) e xInN (RBS) 
 
Os resultados apresentados de xInN (RBS) e xInN (XRD) não evidenciam a necessidade de correção à 
lei de Vegard uma vez que este efeito é aferido na translação vertical de xInN (XRD) ilustrada na 
figura V.5 e para 74% das amostras analisadas a fração molar de InN derivado via XRD está dentro 
do erro obtido para a fração molar de InN via RBS. Porém, mostra-se também que a fração molar 
de InN deduzida via XRD é quase sempre superior àquela derivada via RBS, sugerindo a 
necessidade de uma correção à lei empírica de Vegard. A necessidade de uma correção é também 
sugerida pelo facto que a concordância das medidas de RBS e de XRD aumenta com x aplicando 
da correção da ref. [Darak08a].  
Existem dois conjuntos de causas que podem influenciar a avaliação dos valores de 
Δx ( ≡ xInN (XRD) - xInN (RBS)): causas experimentais, ou seja, problemas de medida, e causas físicas. 
Relativamente ao primeiro conjunto de causas, um problema está relacionado com a dificuldade 
em determinar o centro das curvas de difração de raios-X e outro com a garantia de que as 
medidas de XRD e de RBS são efetuadas em pontos muito próximos. Relativamente ao segundo, 
destacam-se a influência da espessura dos filmes de Al1-xInxN em ΔxInN, a homogeneidade lateral 
de composição, e, os efeitos que os defeitos introduzem nas curvas de difração e, 
particularmente, o efeito de tensões hidrostáticas devidas a esses defeitos e/ou impurezas. São 
escolhidas três amostras, C1, C2 e S5 onde, de facto, 
(xInN (XRD) ± ΔxInN (XRD)) - (xInN (RBS) ± ΔxInN (RBS)) > ΔxInN (RBS), ou seja, existe discrepância 
significativa entre xInN (XRD) e xInN (RBS). Os RSM, RC e varrimentos radiais referentes a algumas 
das amostras mostram a presença de um pico muito assimétrico do filme de Al1-xInxN. Esta 
assimetria pode sugerir a presença de uma outra composição e/ou estado de tensão muito 
próximos. A partir dos espetros de RBS pode eliminar-se a hipótese de se ter duas frações molares 
distintas em profundidade (pelo menos dentro do limite da técnica). Por outro lado, uma 
composição muito próxima e/ou estados de tensão diferentes, mas próximos, resultam numa 
proximidade angular entre os dois máximos de difração das RC, ambos relativos ao filme de 
Al1-xInxN, aumentando assim, a incerteza do centro das RC do pico mais intenso. 
Consequentemente, requer-se uma análise pormenorizada do efeito do erro desse centro na 
determinação da maior fração molar de InN por forma a comparar com rigor as frações molares 
de InN derivadas via XRD e RBS, respetivamente. 






V.3.2.1.1 Incerteza na fração molar de InN derivada a partir da técnica de XRD 
 
 A figura V.9a mostra as RC experimentais das reflexões (1014)+, (1014)-, (0004)+ e (0004)- e 
respetivos ajustes usando funções Pseudo-Voigt da amostra descrita como C1 na figura V.5a. 
Devido a considerações de simetria no método de Bond, se a assimetria de um pico de uma 
rocking curve alargar na direção de maiores/menores ângulos quando medida por incidência 
rasante, (1014)+ e (0004)+, e, ângulos 2θ positivos, então, quando medida por saída rasante  
(1014)- e (0004)- e ângulos 2θ negativos, esta assimetria é constatada no lado de 
menores/maiores ângulos, respetivamente. Esta conclusão é apenas válida se a assimetria das RC 
for devida a variações de composição e/ou estados de tensão. Tal como se verifica nas figuras 
V.9a1, V.9a2, V.9a3, e V.9a4 foi necessário efetuar o ajuste de cada rocking curve usando duas 
funções Pseudo-Voigt. Atribui-se ao centro das curvas (PV1) representadas a vermelho como 
componente dominante de composição e/ou estado de tensão, e, aos centros das curvas 
representadas a azul (PV2), a menor fração volúmica de material que corresponde a uma outra 
composição e/ou estado de tensão. A função PV representada na figura V.9a, a verde, constitui a 
soma das funções Pseudo-Voigt parciais. 
A fração molar de InN da amostra C1, mencionada na figura V.9a (página 128) e descrita na tabela 
V.3 (página 132), correspondente ao centro de PV1, é de 0,104 e, a sua incerteza de 0,002. A 
incerteza na fração molar de InN foi determinada a partir da metade da diferença entre o máximo 
e o mínimo das frações molares de InN derivadas, contabilizando o efeito das incertezas dos 
centros das RC nas Eqs. III.17a-b.  
No entanto, não é possível separar-se a informação relativa à composição e a estados de tensão a 
partir de medidas de RC. Para se efetuar a separação composição/tensão adquiriu-se um RSM da 
reflexão (1015) do filme de Al1-xInxN e da camada tampão de GaN (figura V.9b). Verifica-se que, 
apenas parte do volume do filme de Al1-xInxN cresceu pseudomorficamente com o GaN da camada 
tampão, e, que outra parte do filme apresenta um elevado grau de relaxação. 
O ponto 1, representado na figura V.9b, representa as coordenadas (Qx;Qz) com a intensidade 
mais elevada. O ponto 2 representa as coordenadas (Qx,Qz) correspondentes aos parâmetros de 
rede relaxados do filme assumindo a mesma composição. A seguir, esse ponto é unido com o 
ponto correspondente ao filme pseudomórfico com o GaN da camada tampão. Esse ponto 
corresponde ao limite para Qz maiores e Qx menores da linha representada a vermelho na figura 
V.9b. 
 














-, a4), do filme de Al1-xInxN e RSM da reflexão (1015) da camada tampão de GaN e do 
filme de Al1-xInxN da amostra C1 b). Espetro random de RBS adquirido com feixes de He
+ e energia 
de 2 MeV, ângulos de incidência e de retrodispersão de 5° e 140°, respetivamente, c1) e ampliação 
do sinal do In do espetro random representado em c1), c2).   






Todos os pares de (Qx,Qz) centrados nessa linha apresentam a mesma fração molar de InN mas 
estados de tensão diferentes. O ângulo entre a linha (vertical a tracejado) com Qx constante que 
une o centro da mancha da camada tampão e o filme de Al1-xInxN e a linha que define a relaxação 
do ternário é determinado a partir de        
     
 
  
    
 , onde   
  e   
  são as coordenadas do 
espaço recíproco correspondentes aos parâmetros de rede relaxados e assumindo, na lei de 
Vegard, a composição obtida experimentalmente. Qx e Qz são coordenadas medidas do espaço 
recíproco para os quais a intensidade é maximizada. Para este caso, a linha de relaxação situa-se a 
36,14° da linha vertical que une as coordenadas do espaço recíproco do GaN e um filme de 
Al1-xInxN com o mesmo parâmetro de rede a do GaN. A partir do mapa do RSM obtém-se a fração 
molar de InN de 0,099 ± 0,002 obtida para o par de coordenadas (Qx;Qz) ≈ (22,89;62,36) e de 
0,098±0,003 para o par (Qx;Qz) ≈ (23,01;62,19). A pequena discrepância entre os resultados da 
fração molar de InN, derivada a partir do mapa representado na figura V.9b e o método de Bond 
para os picos mais intensos, i. e, xInN = 0,104 ± 0,002, é atribuída a duas possíveis causas (ou à 
conjunção das mesmas): uma pequena variação de composição lateral de 0,002 foi observada 
para esta amostra e como a medição do RSM foi realizado num dia posterior à medição dos 
parâmetros de rede a partir do método de Bond, é muito provável que a área da amostra 
sondada pelo feixe de raios-X seja distinta da considerada no dia anterior. Por outro lado, não 
foram contabilizados os erros instrumentais de medida.  
Por outro lado, verifica-se em torno dos canais 665-670 do espetro random de RBS adquirido com 
um feixe de energia 2 MeV de iões incidentes He+ da amostra C1 representado na figura V.9c1, 
que o filme de Al1-xInxN possui uma ligeira maior fração molar de InN na superfície do mesmo. A 
figura V.9c2 mostra a região do espetro random da figura V.9c1, em torno do sinal do In. 
Conclui-se, que para a amostra C1, o motivo da discrepância em ΔxInN > ΔxInN (RBS)+ ΔxInN (XRD) 
não é a incerteza na fração molar de InN derivada a partir da técnica de XRD. O mapa do espaço 
recíproco representado na figura V.9b sugere uma relaxação gradual do filme até uma relaxação 
completa, sem que no entanto haja um gradiente de composição. 
Um outro caso onde existe discrepância entre as frações molares de InN derivadas a partir de 
ambas as técnicas estruturais é o caso da amostra C2. Representa-se nas figuras V.10a1, V.10a2, 
V.10a3 e V.10a4 as RC experimentais e respetivos ajustes dos perfis das RC das reflexões (1014)
+, 
(1014)-, (0004)+ e (0004)- do filme fino de Al1-xInxN. Nas figuras V.10b e V.10c1-c2 mostram-se o 
RSM em torno da reflexão (1015) do filme de Al1-xInxN e camada tampão de GaN e espetro de RBS 
adquirido com uma energia de 2 MeV de He+ ângulos de incidência e de retrodispersão de 5° e de 
140°, respetivamente.  














-, a4) do filme de Al1-xInxN e RSM da reflexão (1015) da camada tampão de GaN e do 
filme de Al1-xInxN da amostra C2 b). Espetro random de RBS adquirido com feixes de He
+ e energia 
de 2 MeV, ângulos de incidência e de retrodispersão de 5° e 140°, respetivamente, c1), e, 
ampliação do sinal do In do espetro random representado em c1), c2).   
 






Tal como nas figuras V.9a, é, igualmente clara, a simetria sob a forma de espelho, dos perfis das 
RC com incidência e saída rasante do filme, respetivamente. Todavia, a mancha, representada no 
RSM da figura V.10b, atribuída ao filme de Al1-xInxN da amostra C2 apresenta um comportamento 
um pouco diferente comparativamente à mesma mancha da amostra C1. De acordo com o mapa 
da figura V.10b, parecem existir duas composições diferentes, mesmo que muito próximas. Essa 
constatação provém do facto da mancha do filme de Al1-xInxN apresentar uma forma geométrica 
mais próxima de duas superfícies circulares do que uma superfície elipsoidal, cujo eixo maior de 
uma das superfícies circulares coincide com a linha da relaxação total, como observado no mapa 
da figura V.9b. Além disso, para a composição determinada, o par de coordenadas (Qx;Qz), 
representado na figura V.10b com o número 1 a vermelho, corresponde ao valor das coordenadas 
do espaço recíproco do filme totalmente relaxado e, este ponto, encontra-se fora da mancha do 
filme de Al1-xInxN da amostra C2. Esta conclusão permite sugerir que a segunda mancha 
correspondente ao filme de Al1-xInxN está associada a uma pequena variação de composição 
(estimada em 0,1%), e, a um estado de tensão com um grau de relaxação de 84,4% conforme 
ilustrado no mapa da figura V.10b. Porém, a pequena variação de composição estimada em 0,1% 
está igualmente dentro do erro da fração molar de InN determinada via cortes sucessivos do 
mapa. Consequentemente, apenas permite afirmar que para a amostra C2 existe uma variação do 
estado de tensão eventualmente acompanhada por uma pequena variação de composição. No 
entanto, dentro do limite da técnica de RBS não se pode afirmar que existe variação de 
composição em profundidade (figuras V.10c1-c2). A figura V.10c2 representa a ampliação em torno 
do sinal do In do espetro representado na figura V.10c1.  
Uma outra amostra, cujas composições derivadas via XRD e RBS diferem claramente, é o caso da 
amostra S5 (figura V.11). A comparação entre xInN (XRD) e xInN (RBS) encontra-se representada na 
figura V.5. Os perfis das RC assimétricas (1014)+ e (1014)- e simétricas (0004)+ e (0004)-, 
representados na figura V.11a, distinguem-se dos das amostras C1 e C2  pelo facto de serem 
bastante simétricos em torno dos seus máximos de difração. Note-se, igualmente, que o RSM da 
reflexão (1015), representado na figura V.11b, mostra uma mancha circular da difração 
correspondente ao filme de Al0,842In0,158N (ao invés da mancha elítica observada na amostra C1 e 
da dupla mancha circular da amostra C2). Além disso, o RSM da reflexão simétrica (0004) 
representado na figura V.11b2 mostra que os centros em Qx das manchas do GaN da camada 
tampão e do filme fino do ternário praticamente coincidem, mostrando que não existem 
inclinações macroscópicas entre ambos os filmes. De facto, a ausência de inclinações 
macroscópicas foi medida em todas as amostras onde se adquiriram mapas do espaço recíproco 






em torno de reflexões simétricas. O espetro de RBS representado na figura V.11c mostra, ainda, 
que dentro do limite da técnica, a existir variação de composição em profundidade, esta será 
muito pequena com uma fração molar de InN maior na interface com a camada tampão de GaN 
do que na superfície. Essa conclusão é suportada pelo rendimento aproximadamente constante 
do sinal do In entre os canais 600 e 670, mas com uma ligeira diminuição para canais elevados. 
Em jeito de conclusão desta secção, as maiores incertezas nos centros das RC calculadas para o 
pico mais intenso do filme fino de Al1-xInxN e, oriundas do facto dos filmes apresentarem variações 
de estados de tensão (amostras C1 e C2) não justificam as diferenças das frações molares 
derivadas a partir das técnicas de XRD e de RBS, ou seja, xXRD ± ΔxXRD encontra-se fora dos limites 
de xRBS ± ΔxRBS nas amostras C1, C2.  
Relativamente à amostra S5, verifica-se uma elevada simetria das várias RC e uma forma circular 
da mancha do filme de Al1-xInxN e, consequentemente, uma menor incerteza nos centros das RC 
logo nos parâmetros e, consequentemente na composição do filme. Fica assim provado que, a 
diferença entre as frações molares de InN derivadas via XRD e RBS, não pode ser justificada 
através da incerteza dos centros das RC provenientes da assimetria das curvas.  
Os centros das RC assimétricas (1014)+, (1014)-, (0004)+ e (0004)-, assim como os parâmetros de 
rede derivados usando as Eqs. III.13-15 e frações molares obtidas a partir do método de Bond e 
análise manual encontram-se sumariados na tabela V.3. 
 
a) 
Amostra ω (1014)+ (°) ω (1014)- (°) ω (0004)+ (°) ω (0004)- (°) 
C1 18,015±0,009 113,464±0,005 38,044±0,005 142,629±0,008 
C2 17,165±0,001 112,725±0,003 37,179±0,002 141,849±0,001 
S5 17,148±0,001 113,499±0,001 37,343±0,001 142,802±0,001 
 
b)  
Amostra a do Al1-xInxN  (Å) c do Al1-xInxN (Å) xInN (XRD) xInN (RBS) 
C1 3,176±0,003 5,038±0,001 0,104±0,002 0,083±0,005 
C2 3,181±0,001 5,042±0,001 0,113±0,001 0,105±0,006 
S5 3,185±0,001 5,088±0,001 0,158±0,001 0,146±0,004 
 
Tabela V.3: a) Centros e incertezas das RC das reflexões (1014)+, (1014)-, (0004)+ e (0004)-, dos 
filmes de Al1-xInxN das amostra C1, C2 e S5. b) Parâmetros de rede a e c dos filmes de Al1-xInxN das 
amostras C1, C2 e S5 e fração molar de InN derivado a partir do método de Bond e análise 
manual. 
 













-, a4) do filme de Al1-xInxN e RSM das reflexões (1015) e (0004) da camada tampão de 
GaN e do filme de Al1-xInxN da amostra S5 b). Espetro random de RBS adquirido com feixes de He
+ 
e energia de 2 MeV, ângulos de incidência e de retrodispersão de 5° e 140°, respetivamente, c). 
 






Eliminada a hipótese do efeito do erro dos centros das RC na justificação da discrepância das 
frações molares de InN derivadas via XRD e RBS, explora-se seguidamente o efeito das diversas 
espessuras dos filmes na diferença observada entre xInN (XRD) e xInN (RBS). 
 
V.3.2.1.2 Efeito da espessura do filme de Al1-xInxN da amostra mais espessa (S5) na discrepância 
entre xInN (XRD) e xInN (RBS) 
 
A amostra S5 apresenta características particulares que se descrevem a seguir. 
Nesta amostra, observou-se por TEM, flutuações dos estados de tensão, tentativamente 
correlacionados, com flutuações de composição. É expectável que o efeito destas flutuações de 
composição tenha implicações no alargamento dos máximos de difração e o resultado seja o 
aumento do erro do centro dos mesmos. Contudo, como ficou demonstrado anteriormente, o 
aumento desses erros não justifica a discrepância mencionada entre as frações molares de InN 
derivadas via XRD e RBS. Todavia, de entre as amostras medidas (espessuras diferentes e frações 
molares de InN semelhantes) apenas foram observadas as referidas flutuações dos estados de 
tensão na amostra S5. A segunda hipótese está relacionada com o possível efeito de defeitos 
estruturais nos parâmetros de rede e consequentemente na composição. 
Foram efetuadas medidas de TEM pelo grupo do Prof. Dr. Phillippe Vennéguès em algumas das 
amostras. Para além da qualidade cristalina das amostras descrita na secção V.3.4 desta tese, o 
objetivo destas medidas consistiu no estudo das características estruturais particulares dessas 
amostras que, visam ser objeto de correlação com as variações de composição dos filmes 
ternários obtidas a partir das técnicas de XRD e de RBS. 
Verifica-se na imagem de TEM da figura V.12a uma variação de contraste após o crescimento de 
55 nm do filme de Al1-xInxN da amostra S5. É evidenciado na imagem de TEM de alta resolução 
representado na figura V.12b1 o mapa de tensões da figura V.12b2 podendo justificar o contraste 
observado na figura V.12a como sendo atribuído a flutuações do estado de tensão. A seta branca 
mostra que há defeitos relacionados com deslocações e a seta pequena representada a negro, 
mostra defeitos independentes de qualquer deslocação. 
As flutuações de tensão em função da espessura, verificadas por TEM na amostra S5 e justificadas 
como flutuações de composição, motivaram um estudo sistemático em função da espessura 
recorrendo à técnica de XRD. 
 







Figura V.12: a) Imagem convencional de TEM mostrando um corte transversal da amostra S5 onde 
sobressai uma alteração do contraste da imagem após o crescimento de 55 nm do filme de 
Al0,842In0,158N. Indicam-se, igualmente, a direção de crescimento e defeitos estruturais relacionados 
com deslocações e independentes de deslocações representados com as setas branca e negra 
pequena, respetivamente. b) Imagem de alta resolução de TEM evidenciando o contraste na 
imagem após o crescimento de 55 nm do filme de Al0,842In0,158N. c) Mapa de tensões elaborado a 
partir da imagem b) evidenciando as flutuações da tensão a que o filme do ternário está sujeito 
após crescimento de 55 nm.  
 
V.3.2.1.3 Efeito da espessura dos filmes de Al1-xInxN na discrepância entre xInN (XRD) e xInN (RBS) 
 
 As espessuras dos vários filmes foram determinadas a partir dos ajustes dos espetros random de 
RBS, usando o código NDF, e, ajustes, recorrendo ao programa de simulação intitulado por Leptos 
[Lep06], de varrimentos 2θ-ω da reflexão (0002) do GaN e do filme de Al1-xInxN. Nas figuras V.13a 
e V.13b mostram-se os gráficos da composição dos vários filmes obtidas via técnica de XRD com e 
sem correção à lei de Vegard e com a análise manual de espetros de RBS em função da espessura 
das amostras C (e T) e S, respetivamente. Incluem-se as amostras da série T para efeitos de 
comparação. Verifica-se que, em função da espessura das várias amostras cujas frações molares 
de InN obtidas por XRD não coincide com a obtida por RBS, 33,33% das amostras têm espessuras 






inferiores a 75 nm, 41,7% têm a partir da técnica de XRD está fora da respetiva de RBS, 41,7% têm 
espessuras compreendidas entre os 75 e os 100 nm e 25% têm espessuras superiores a 100 nm. 
Deve referir-se que o efeito das espessuras em ΔxInN = xInN (XRD) – xInN (RBS) é muito inferior à 
variação de ΔxInN em função da série de amostras atendendo a que, apesar da maioria das 
amostras cujas frações molares de InN obtidas via XRD e RBS terem espessuras compreendidas 
entre os 75 e os 100 nm, todas pertencem à série C de amostras. Considerando os resultados 
apresentados na figura V.13 e descritos no parágrafo anterior, não foi detetado nenhum efeito da 




Figura V.13: Fração molar de InN em função da espessura dos filmes de Al1-xInxN das amostras das 
séries C e T (a) e S (b), respetivamente. 
 
V.3.3 Análise dos estados de tensão 
 
Na condição de compatibilidade de redes, ambas as deformações ortogonais, paralela e 
perpendicular, são nulas. Como foi referido, filmes de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão 
de GaN com parâmetros de rede do ternário relaxado inferior ao do GaN encontram-se sob um 
estado de tensão tênsil. Por outro lado, se o parâmetro de rede do ternário relaxado for superior 
ao do GaN a epicamada estará sob um estado compressivo de tensão. Assim, na condição de 
compatibilidade de redes, o parâmetro de rede a do filme de Al1-xInxN relaxado é o mesmo que o 
do GaN, ou seja, o filme do ternário é pseudomórfico com o GaN e, ao mesmo tempo está 
relaxado. Em todos os filmes de Al1-xInxN crescidos em torno desta condição, o crescimento é, 
igualmente, pseudomórfico. Por conseguinte, é imperativo o estudo aprofundado do estado de 
tensão dos vários filmes de Al1-xInxN crescidos sobre as camadas tampão de GaN. 






As figuras V.14a-b mostram as deformações biaxiais paralela e perpendicular dos filmes de 
Al1-xInxN em função da fração molar de InN derivado usando as técnicas de XRD e de RBS, 
respetivamente, usando a lei de Vegard para calcular    ,     e xInN (XRD). Para a determinação das 





Figura V.14: Deformações biaxiais paralela (ε||) e perpendicular (em função da fração molar de 
InN derivado usando a lei de Vegard e a correção à lei de Vegard descrita na ref. [Dar08a], a) e c), 
respetivamente, e a fração molar de InN obtida usando a técnica de RBS e com os parâmetros de 
rede relaxados do composto ternário, a0 e c0, respetivamente, derivados sem e com o recurso à 
correção à lei de Vegard de [Dar08a] b) e d), respetivamente. O valor da fração molar da condição 
(CR) estão representados em cada figura. 
 
 
Tal como referido no capítulo III, a condição de compatibilidade de redes entre um filme fino de 
Al1-xInxN crescido sobre uma tampão de GaN corresponde à condição segundo a qual o filme está 






pseudomórfico com a camada tampão, i. e.,                                             , e, 
ao mesmo tempo as deformações paralela,     
          
  
 , e perpendicular    
          
  
, à 
superfície da amostra são zero, respetivamente, ou seja, o filme de Al1-xInxN está relaxado. Esta 
condição depende da composição do filme de Al1-xInxN e do parâmetro de rede da camada 
tampão de GaN. Além disso, como a condição de compatibilidade de redes depende do 
parâmetro de rede a do GaN e, como foi referido, as camadas tampão de GaN, neste conjunto de 
amostras estudadas, distinguem-se por serem do tipo normal, crescidas pela empresa Lumilog 
usando o método ELOG [Dom02], ou ainda, como estando relaxadas (do inglês free-standing 
GaN), as diferenças entre as várias camadas tampão de GaN têm um papel muito importante na 
determinação da condição de compatibilidade. É de referir, que em regra, as camadas de GaN 
encontram-se sobre um estado de tensão compressiva quando crescidas sobre safira-c [Zha11].  
A tabela V.4 resume as frações molares deduzidas para a condição de compatibilidade de redes 
do filme de Al1-xInxN crescido sobre a respetiva camada tampão de GaN. 
 
Série de amostra 
Parâmetro de 
rede do GaN (Å) 
xInN (CR) XRD xInN(CR) RBS 
C usando o parâmetro de rede a 
do GaN 
3,184±0,001 0,172±0,001 
T usando o parâmetro de rede a 
do GaN 
3,184±0,001 0,171±0,002 
S usando o parâmetro de rede a 
do GaN 
3,184±0,001 0,172±0,003 
C, T, S usando o parâmetro de 
rede a do GaN 
3,184±0,001 
0,172±0,003 
C, T, S a partir de ajustes lineares 




Tabela V.4: Parâmetro de rede médio do GaN das amostras das séries C, T e S, separadamente, e 
parâmetro de rede médio do GaN considerando todas as amostras. A condição de rede combinada 
do filme de Al1-xInxN, xInN (CR), das três primeiras linhas é obtida tendo em conta apenas as 
amostras das respetivas séries; xInN (CR) da quarta linha é derivada usando as amostras das três 
séries de amostras e xInN (CR) é derivada a partir de ajustes lineares das deformações paralela e 
perpendicular e consequente intersecção. Inclui-se, na tabela, a condição de compatibilidade de 
redes obtida usando a fração molar de InN derivada usando a técnica de RBS. 
 






São apresentados dois métodos para determinar a condição de compatibilidade de redes: o 
primeiro método usa o parâmetro de rede a do GaN por forma a obter a condição de 
compatibilidade de redes c. Para cada uma das três séries de amostras estudadas, as incertezas 
foram calculadas como sendo o erro padrão da média da fração molar de InN usando os 
parâmetros de rede a do GaN das várias amostras. O segundo método extrapola a condição de 
compatibilidade de redes recorrendo a ajustes lineares das deformações paralela e perpendicular, 
respetivamente, em função da fração molar de InN obtida usando a lei de Vegard e posterior 
intersecção de ambos os ajustes lineares (ver figura V.14). As frações molares de InN que 
resultam na condição de compatibilidade de redes para o primeiro e segundo métodos são de 
xInN (CR) = 0,172 ± 0,003 e xInN (CR) = 0,171 ± 0,002, respetivamente, mostrando uma concordância 
perfeita. A incerteza da fração molar de InN para a condição de compatibilidade de redes é obtida 
a partir dos erros dos coeficientes dos ajustes lineares usados. 
Como é expectável, em virtude da fração molar de InN derivada a partir da técnica de XRD em 
74% das amostras estar dentro do erro do mesmo obtido através da técnica de RBS, o 
comportamento das curvas das deformações paralela e perpendicular, respetivamente, em 
função de xInN (RBS) é muito semelhante ao de xInN (XRD). Todavia, e apesar da intersecção das 
curvas das deformações paralela e perpendicular usando como eixo das abcissas xInN (RBS) 
corresponder a uma fração molar próxima da obtida usando xInN (XRD), tal como se mostra na 
tabela V.4, esta ocorre para valores de deformações diferentes de zero (figura V.14b). As 
aplicações da correção à lei de Vegard descrita em [Dar08a] para os casos onde se usam os 
parâmetros de rede relaxados do Al1-xInxN, usando as frações molares de InN derivadas via XRD 
com correção à lei de Vegard e a técnica de RBS, no comportamento das curvas da deformação 
encontram-se representadas nas figuras V.14c e V.14d, respetivamente. Verifica-se que, nestas 
figuras, a intersecção das curvas das deformações já ocorrem para deformações paralelas e 
perpendiculares muito próximas de zero, o que pode reforçar o ponto de que este sistema 
ternário poderá requerer uma correção à lei de Vegard. As condições de compatibilidade de redes 
obtidas utilizando xInN (XRD) e xInN (RBS) são de 0,188 ± 0,002 e 0,191 ± 0,004, respetivamente.  
Mostra-se na figura V.15 que, para frações molares baixas de InN (temperaturas mais elevadas de 
crescimento) e elevados fluxos de amónia, a relaxação dos filmes faz com que a probabilidade de 
surgirem fissuras nas superfícies dos filmes ternários de Al1-xInxN aumente [Sad09]. Por outro lado, 
para temperaturas mais reduzidas há um aumento de probabilidade da formação de pingos, ou 
gotas de In [Sad09].  
 








Figura V.15: Imagens AFM de dois filmes de Al1-xInxN mostrando a tendência para a formação de 
fissuras em filmes com baixa fração molar, a), e a formação de aglomerados de In, ou pingos de In 
em filmes de Al1-xInxN com elevada fração molar, b) [Sad09]. 
 
Verifica-se, assim, por visualização direta que os mecanismos de relaxação dos filmes finos de 
Al1-xInxN podem depender da incorporação do In no composto ternário. De facto, e de acordo com 
a figura I.1, um filme de Al1-xInxN com x < 0,18 tende a relaxar com a diminuição do seu parâmetro 
de rede a e com fração molar x de InN superior a esse valor tende a relaxar com o aumento do 
seu parâmetro de rede a. Desta forma, os estados de tensão tênsil e compressiva dos filmes 
ternários podem influenciar de forma independente as características estruturais dos filmes finos 
de Al1-xInxN. É, portanto, imperativo, um estudo exaustivo das características estruturais destes 
materiais.  
É igualmente possível efetuarem-se estudos dos estados de tensão do filme de Al1-xInxN usando a 
técnica de RBS/C. Apesar da menor sensibilidade desta técnica aos estados de tensão 
(essencialmente devido a efeitos de condução do feixe de iões nas interfaces [Red09]), esta tem a 
mais-valia de permitir avaliar os estados de tensão em função da profundidade. As figuras V.16a1, 
V.16b1 e V.16c1 mostram os espetros alinhados segundo o eixo <0001> e os espetros random, 
experimental e simulado de três amostras da série S: S760, S770 e S810. Os índices numéricos a 
seguir à designação da série da amostra referem-se à temperatura de crescimento dos filmes 
finos de Al1-xInxN. Os espetros experimentais da amostra S760 foram obtidos com uma energia de 
2 MeV e os espetros random experimentais das amostras S770 e S810 foram adquiridos com uma 
energia de 1,6 MeV. Foram usados iões de He+ como partículas incidentes e ângulos de incidência 
e retrodispersão de 5° e 140°, respetivamente. 
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Figura V.16: a) a c) Espetros random e alinhados experimentais e simulados das amostras S760, 
S770 e S810, a1, b1 e c1, respetivamente. Varrimentos angulares ao longo do eixo <2113> das 
referidas amostras usando dois intervalos de energia identificados por j1 e j2, respetivamente. j1 
corresponde a uma região do filme de Al1-xInxN mais próxima da interface com a camada tampão 
de GaN e j2 corresponde a uma região mais próxima da superfície. d) Imagens de microscopia de 
força atómica das amostras S760, S770 e S810 crescidas a 760°C, 770°C e 810°C, respetivamente. 
A amostra crescida a 810°C mostra uma morfologia típica de uma camada de Al1-xInxN 
pseudomórfica com a camada tampão e com pits com a forma de um V. A amostra crescida a  
770 °C revela um aumento da rugosidade de superfície e a amostra crescida a 760 °C exibe o 
crescimento 3D de ilhas.   






Foram colocadas duas janelas, j1 e j2, correspondendo a dois intervalos de energias ao longo do 
pico do In. Devido ao facto da relação entre um intervalo de energia e profundidade depender 
apenas do poder de paragem da matriz, é possível estudarem-se os estados de tensão em 
diferentes regiões do filme do composto ternário. Note-se, de acordo com o rendimento do sinal 
do In representado na figura V.16a1, que a fração molar de InN na superfície da amostra S760 é 
inferior comparativamente à fração molar de InN próxima da interface com a camada tampão de 
GaN. Os integrais das contagens das duas janelas (j1 e j2) dos vários espetros que compõem o 
varrimento angular da amostra S760 encontram-se representados na figura V.16a2. Apesar do 
sinal do In do espetro random da amostra S770, representado na figura V.16b1, apresentar um 
rendimento constante, significando, por isso, homogeneidade de composição em profundidade, 
os perfis dos varrimentos angulares das amostras S760 e S770 mostram um desvio dos mínimos 
das curvas correspondentes à integração em j1 e j2. Este desvio está associado a uma relaxação 
das tensões compressivas em direção à superfície do filme de Al1-xInxN na amostra S760 e uma 
relaxação compressiva parcial da tensão em direção à superfície do filme de Al1-xInxN na amostra 
S770. Repare-se que a diferença entre mínimos das curvas dos varrimentos angulares 
correspondentes às regiões j1 e j2 é maior no caso da amostra S760 do que no caso da amostra 
S770. Finalmente, a fração molar de InN da amostra S810, apresenta, igualmente, 
homogeneidade em profundidade (de acordo com o espetro random da figura V.16c1) sendo que 
foi observada uma perfeita coincidência entre as curvas dos varrimentos angulares relativos às 
regiões j1 e j2, respetivamente. Assim, na amostra S810 o filme do composto ternário encontra-se 
pseudomórfico com o GaN da camada tampão e não mostra relaxação. 
A figura V.16d mostra que a morfologia das três amostras é significativamente diferente. Foi 
observado um aumento da rugosidade com o aumento do grau de relaxação nestas três amostras, 
e, observou-se o crescimento de ilhas 3D com esse aumento de rugosidade.  
Por outro lado, para frações molares menores de InN inferiores à condição de compatibilidade de 
redes com o GaN, a relaxação observada nos filmes de Al1-xInxN (figura V.17) pode ser originada 
pelas fissuras na superfície do filme indicados na figura V.17 para um filme fino de Al0,099In0,901N e 
espessura de 152 nm. Estes resultados estão em concordância com as observações descritas para 
as amostras da série C (figura V.14 e [Sad09]). 
 







Figura V.17: Imagem de AFM de um filme de Al1-xInxN com x reduzido evidenciando a presença de 
fissuras. 
 
V.3.4 Descrição da qualidade cristalina dos filmes de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão 
de GaN 
 
Como já foi mencionado, uma baixa fração molar de InN tende a relaxar a partir de fissuras ao 
longo do filme e uma elevada fração molar de InN aumenta a probabilidade da criação de 
aglomerados de In e de um aumento da rugosidade de superfície [Lor10a]. Esses efeitos, difíceis 
de quantificar e validar através do recurso à técnica de raios-X podem influenciar a posição do 
centro das RC usadas para determinar a composição, e, consequentemente adicionar um erro na 
determinação da respetiva composição. 
Por forma a estudar a qualidade cristalina das amostras, foram adquiridas RC simétricas, 
assimétricas, varrimentos azimutais (de reflexões assimétricas), varrimentos radiais ou 2θ-ω de 
reflexões simétricas, e, ainda espetros de RBS random e alinhados ao longo da direção de 
crescimento.  






A partir das várias medidas de raios-X é possível quantificar as grandezas que descrevem a 
mosaicidade de um cristal. As medidas das rocking curves fornecem o ângulo entre cristalites, 
densidade de deslocações em parafuso e comprimento de coerência lateral. Além disso, as 
medidas dos varrimentos radiais fornecem a informação do comprimento de coerência vertical e 
tensão heterogénea e os varrimentos azimutais fornecem a densidade de deslocações em cunha e 
o ângulo de rotação entre cristalites. 
Como é do conhecimento da comunidade científica que estuda os nitretos, estes materiais, em 
regra, possuem uma elevada densidade de defeitos, e, em particular, de deslocações [Moram08]. 
Nesta secção estudam-se os defeitos cristalográficos de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre 
camadas tampão de GaN. Os defeitos das camadas tampão de GaN são igualmente quantificados 
por forma a estabelecer uma relação entre os defeitos de ambos os materiais. 
Nas figuras V.18a e V.18b mostram-se as FWHM das rocking curves experimentais e simuladas 
recorrendo ao software Leptos [Lep06] das reflexões (0002) e (1015). As simulações foram 
efetuadas usando as espessuras do filme de Al1-xInxN determinadas a partir da técnica de RBS e a 
fração molar de InN derivada a partir da técnica de XRD. O perfil das curvas simuladas permite 
inferir que o efeito das espessuras no alargamento das rocking curves pode ser desprezado em 
filmes com espessuras superiores a 70 nm. A média da espessura dos filmes finos de Al1-xInxN das 
séries C e T é de aproximadamente 85 nm e 62 nm, respetivamente. Relativamente às amostras 
da série C, apenas um dos filmes de Al1-xInxN apresenta uma espessura inferior a 70 nm. Em 
apenas um dos filmes de Al1-xInxN da série T, a espessura é de 50 nm, porém, os restantes 
possuem espessuras inferiores a 70 nm. Assim, nestas séries de amostras (C e T), optou-se por 
remover as amostras cujos filmes possuem espessuras de 50 nm. No que diz respeito aos filmes 
de Al1-xInxN da série S removeram-se todos os filmes (seis) cuja espessura é inferior a 70 nm. 
No entanto, antes de se apresentarem os resultados das FWHM do filme de Al1-xInxN e do GaN da 
camada tampão é, igualmente necessário, afirmar-se que a influência da composição do filme, 
entre 0,08 < xInN < 0,30 no alargamento das rocking curves e de varrimentos radiais é desprezável, 
tal como constatado a partir das figuras V.18c e V.18d. Conclui-se que os alargamentos das 
rocking curves e 2θ-ω são devidas em primeiro lugar a um efeito intrínseco da espessura do filme 
e à quantificação dos diversos defeitos presentes em determinado filme, podendo ser 
desprezado, como foi referido, o efeito da composição nesse mesmo alargamento. 
 










Figura V.18: Sobreposição das FWHM, teóricas e experimentais, das reflexão (0002) e (1015) do 
Al1-xInxN em função da espessura dos filmes finos do ternário, a) e b), respetivamente. Para 
simplificação, foi efetuado um ajuste recorrendo um modelo descrito na ref. [Lep06] e uma função 
exponencial das FWHM em função da espessura do ternário. c) Efeito do aumento da fração molar 
de InN em filmes com 100 nm de Al1-xInxN na FWHM de curvas teóricas rocking curves e de 2θ-ω 
(0002).  
 
Nas figuras V.19a1-a2 e V.19b1-b2 mostram-se as FWHM das RC dos filmes de Al1-xInxN em função 
das FWHM das RC das respetivas camadas tampão de GaN das reflexões simétricas (0002) e 
(0004) e assimétricas (1015) e (2024), respetivamente. 
Verifica-se, a partir das figuras V.19 uma tendência entre as FWHM das RC dos filmes de Al1-xInxN 
e as FWHM das RC das respetivas camadas tampão de GaN para as quatro reflexões. Estes 
resultados estão de acordo com os resultados da ref. [Kir10] onde se mostra que a qualidade 
cristalina de um filme de Al1-xInxN com fração molar de InN próxima da condição de 
compatibilidade de redes com o GaN (x ≈ 0,18) crescido sobre uma camada de GaN é melhor 






quando a qualidade do GaN é melhor. No caso da referência anterior, introduziu-se uma tri-






Figura V.19: FWHM das RC dos filmes de Al1-xInxN em função das FWHM das RC das respetivas 
camadas tampão de GaN das reflexões simétricas (0002) e (0004), a1 e a2, e reflexões assimétricas 
(1015) e (2024), b1 e b2, respetivamente.  
 
Esta tri-camada previne a degradação da superfície do GaN. O aumento das FWHM dos filmes de 
Al1-xInxN com o aumento FWHM das respetivas camadas tampão de GaN foi igualmente verificado 
nas RC das reflexões (1014)+, (1014)-, (0004) e (0006), mas com menor grau de linearidade. 
Constata-se, também, que as camadas tampão de GaN crescida pela empresa Lumilog, usando 
como substrato o GaN, i. e., não crescida em safira (0001) e crescida usando o método ELOG, 
identificadas como S’, S’’ e S’’’ nas figuras V.19, respetivamente, apresentam um dos menores 
valores das FWHM do GaN. Qualitativamente, a proporcionalidade verificada entre as FWHM do 






filme de Al1-xInxN e as FWHM das camadas de GaN onde estes foram crescidos permite afirmar 
que a densidade de defeitos dos filmes de Al1-xInxN crescidos sobre estas três camadas tampão de 
GaN é menor (pelo menos no que diz respeito ao tipo de defeitos, cujo efeito é o alargamento das 
rocking curves). Não foi estabelecida nenhuma relação entre as frações Lorentzianas das Pseudo-
Voigt dos filmes de Al1-xInxN e das respetivas camadas tampão de GaN. 
Por outro lado, a densidade de deslocações em parafuso e o comprimento de coerência lateral, 
tal como previsto no modelo descrito na referência [Met98] e quantificados no capítulo III através 
das relações Eq. III.28 e Eq. III.26 dependem da largura integral da rocking curve e da fração da 
Lorentziana da Pseudo-Voigt usada para ajustar a curva experimental. As figuras V.20a e V.20b 
mostram que, para filmes de Al1-xInxN e das respetivas camadas tampão de GaN, existe 
proporcionalidade entre a inclinação de cristalites, assim como da densidade de deslocações em 
parafuso.   
Tal como verificado com as FWHM das rocking curves, as figuras V.20 mostram que as grandezas 
físicas inclinação entre cristalites, densidade de deslocações em parafuso, e, comprimento de 
coerência lateral derivadas a partir das FWHM e parâmetros a3 das Pseudo-Voigts, preservam 
uma proporcionalidade entre as mesmas dos filmes de Al1-xInxN e respetivas camadas tampão de 
GaN. Além disso, os filmes de Al1-xInxN que apresentam menores densidades de deslocações em 
parafuso, e, consequentemente menores inclinações entre cristalites e, ainda, um dos maiores 
comprimentos de coerência lateral são filmes crescidos sobre GaN relaxado, crescido através da 
empresa Lumilog, especializada no crescimento de GaN pelo método ELOG. 
A constatação de que as FWHM das rocking curves dos filmes de Al1-xInxN aumentam com as 
FWHM das rocking curves das respetivas camadas tampão de GaN juntamente com a 
dependência tendencialmente linear das grandezas densidade de deslocações em parafuso (e 
consequentemente inclinação entre cristalites) e comprimento de coerência lateral dos filmes de 
Al1-xInxN e das respetivas camadas tampão de GaN parece ser válida por série de amostra e ainda 















Figura V.20: Comparação entre a inclinação entre cristalites a), densidade de deslocações em 
parafuso b) e comprimento de coerência lateral dos filmes de Al1-xInxN e respetivas camadas 
tampão de GaN c). 
 
Esta ideia de que os filmes de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão “especiais” de GaN, i. e., 
as três camadas tampão de GaN referidas anteriormente apresentarem uma qualidade cristalina 
superior quando comparadas com os filmes de Al1-xInxN crescidos sobre camadas normais de GaN 
não é tão clara no que diz respeito à densidade de deslocações em cunha e, consequentemente, 
ao ângulo de rotação entre cristalites tal como se pode constatar a partir da figura V.21. Esta 
figura mostra que o filme de Al1-xInxN crescido sobre a camada de GaN relaxado não apresenta 
uma das melhores densidades de deslocações em cunha (ou ângulo de rotação entre cristalites). 
Além disso, as FWHM dos varrimentos azimutais efetuados em torno da reflexão (1015) 
representadas na figura V.21a do GaN (e dos filmes de Al1-xInxN) revelam quantidades medianas 
para os GaN destas três amostras mostrando que o tipo de defeitos a que estas medidas são 
sensíveis não é minorado com o recurso a GaN crescido relaxado ou crescido por meio de um 






processo especial. Consequentemente, os materiais de GaN destas três amostras não apresentam 






Figura V.21: a) FWHM de varrimentos azimutais da reflexão (1015), b) ângulo de rotação entre 
cristalites e c) densidade de deslocações em cunha dos filmes de Al1-xInxN em função das mesmas 
grandezas das camadas tampão de GaN onde os filmes foram crescidos. Os segmentos de reta 
representados pela linha a tracejado mostram a relação crescente entre as grandezas físicas 
representadas nos dois eixos dos 3 gráficos. 
 
Globalmente verifica-se um aumento da qualidade cristalina do filme ternário com a qualidade da 
camada tampão também nas medidas mostradas na figura V.21.  
Tal como se verificou no tipo de medidas de rocking curves, efetuaram-se simulações com o 
software Leptos [Lep06] de medidas 2θ-ω (ou varrimentos radiais) das reflexões simétricas 
(0002), (0004) e (0006) com o objetivo de verificar o efeito das espessuras dos filmes de Al1-xInxN 
nas FWHM intrínsecas das respetivas medidas. A variação da largura das curvas 2θ-ω é muito 






maior para espessuras compreendidas entre 1 e os 70 nm, quando comparado com a variação da 
largura das FWHM das mesmas medidas para espessuras compreendidas entre os 70 nm e os 
250 nm (mantendo a composição constante). Por conseguinte, optou-se por retirar as amostras 
cujos filmes de Al1-xInxN são inferiores a 70 nm na comparação das amostras diferentes.  
Mostram-se na figura V.22 medidas dos varrimentos radiais da reflexão simétrica (0004) dos 
filmes de Al1-xInxN e respetivas camadas tampão de GaN para três amostras. A escolha da reflexão 
(0004) está relacionada com o facto de, entre as reflexões simétricas permitidas, esta ser uma das 
com maior sensibilidade para evidenciar variações de composição ou tensão, e, ao mesmo tempo, 
com máximos de difração relevantes. É notória a evolução para ângulos inferiores de 2θ do 




Figura V.22: Varrimentos 2θ-ω da reflexão (0004) de filmes finos de Al1-xInxN e da camada tampão 
de GaN que os suporta, de amostras das séries C, T e S, respetivamente, mostrando o efeito da 
composição no eixo 2θ e o elevado grau de simetria dos picos dos filmes de Al1-xInxN. A simetria 
desses máximos está relacionada com a pequena variação de composição ou tensão em 
profundidade e/ou ao longo da dimensão do feixe de raios-X. 
 
A partir destas medidas verifica-se que os máximos de difração dos filmes finos de Al1-xInxN 
possuem um elevado grau de simetria, característico de cristais de boa qualidade. Concretizando, 
os filmes de Al1-xInxN parecem apresentar uma boa qualidade cristalina no que diz respeito a 
defeitos que estão associados à assimetria dos varrimentos radiais. Além disso, não foi 






estabelecida nenhuma relação entre as FWHM (e componentes a3 da Pseudo-Voigt) de 
varrimentos radiais das reflexões simétricas (0002), (0004) e (0006) dos filmes de de Al1-xInxN e 
respetivas camadas tampão de GaN. Consequentemente, e de acordo com o modelo descrito na 
referência [Met98], não foi encontrada nenhuma relação entre a tensão heterogénea dos filmes 
de Al1-xInxN e respetivas camadas tampão de GaN.  
A técnica de RBS/C permite, igualmente, retirar informação acerca da qualidade cristalina dos 
vários filmes de Al1-xInxN. No entanto, não é simples retirar informação da qualidade cristalina da 
camada tampão de GaN após o crescimento do filme ternário de Al1-xInxN devido à descanalização 
do feixe de He+ ao longo do filme. Além disso, os defeitos a que ambas as técnicas, XRD e RBS, são 
dominantemente sensíveis, provêm de naturezas diferentes pelo que a comparação direta é 
arriscada e desprovida de prova. O rendimento mínimo, χmin, que mede a razão entre as 
contagens integradas de um espetro alinhado e random de RBS é mais sensível à presença de 
defeitos intersticiais ao longo de um determinado canal [Wang09]. A qualidade cristalina das 
camadas tampão de GaN são consideradas state-of-the-art, pois apresentam rendimentos 
mínimos abaixo dos 2% para a direção de crescimento e 3% para direções inclinadas. 
Consequentemente, pode ser concluído que a densidade de defeitos intersticiais é baixa nas 
camadas tampão de GaN onde foram crescidos os filmes de Al1-xInxN. Relativamente a estes 
últimos, a figura V.23a mostra o rendimento mínimo do sinal do In, para a direção de 
crescimento, que varia entre os 3% e os 10% evidenciando um aumento da densidade de defeitos 
intersticiais do filme do composto relativamente ao do binário (GaN) da camada tampão. A partir 
da figura V.23a, verifica-se, igualmente, que a relaxação dos filmes finos de 
 Al1-xInxN, descrita na figura como Δa, não interfere no valor absoluto do rendimento mínimo (pelo 
menos para a direção <0001>). Todavia, para frações molares de InN elevadas e rendimentos 
mínimos superiores a 0,20 parece existir uma dependência de Δa com o rendimento mínimo e 
com a FWHM das rocking curves (não se mostra na figura V.23a por motivos de representação). 
Esta conclusão é obtida após subtração do efeito do alargamento intrínseco provocado pela 
espessura do filme fino de Al1-xInxN na rocking curve. Mais, não foi estabelecida nenhuma relação 
entre o modelo de defeitos descrito em [Quer74] em que a descanalização do feixe de iões para 
energias diferentes tem um comportamento diferente e o modelo de defeitos recorrendo às 
técnicas de raios-X usado nesta tese. 
A figura V.23b mostra um histograma de uma função relacionada com a qualidade cristalina geral 
dos vários filmes de Al1-xInxN. Esse histograma foi elaborado do seguinte modo: para cada tipo de 
medida de raios-X ordenaram-se por ordem crescente as FWHM e componentes a3 do Pseudo-






Voigt que descrevem as curvas. A partir do modelo descrito em [Met98] e principais conclusões 
resumidas no capítulo III, quanto maiores forem as FWHM e mais próximos da unidade foram as 
componentes a3 do Pseudo-Voigt, pior qualidade cristalina terá o filme de Al1-xInxN. Atribui-se um 
peso à posição das várias amostras e, no fim, normalizaram-se a soma dos respetivos pesos 





Figura V.23: a) FWHM da reflexão (0004) do filme de Al1-xInxN em função do rendimento mínimo 
do In para o eixo centro (<0001>). b) Histograma que ilustra a qualidade geral de cada amostra de 
acordo com o descrito no texto.  
 
Verifica-se, a partir do histograma da figura V.23b que os filmes de Al1-xInxN crescidos sobre as 
camadas tampão de GaN “especiais” são aqueles que, globalmente, apresentam a melhor 
qualidade cristalina analisada com a técnica de difração de raios-X. Note-se que duas destas 
amostras, identificadas na figura V.23a como S2 e S3 apresentam, igualmente, rendimentos 
mínimos inferiores à média que é 0,02 em que o erro é o erro padrão da média dos rendimentos 
mínimos. Verifica-se, também, no histograma da figura V.23b que os filmes dos compostos 
ternários que se encontram relaxados pertencem ao grupo de amostras cujas qualidades 
cristalinas são as piores, i. e., situam-se no último terço do histograma.  
Na figura V.24 mostram-se imagens de AFM de três amostras da série S: S1 (identificada na figura 
V.23a), S513 e S516. A particularidade destas amostras está relacionada com o facto de todos 
estes filmes de Al1-xInxN terem crescido pseudomorficamente com o GaN das respetivas camadas 
tampão mas com espessuras diferentes de 162 nm, 73 nm e 139 nm, respetivamente. 






Além disso, sugere-se que as propriedades morfológicas de filmes finos de Al1-xInxN dependam das 
condições de crescimento do filme ternário, e, em particular, da temperatura a que se sujeita o 
substrato por forma a fazer-se crescer o filme fino do composto ternário, e, de forma menos 
acentuada, do fluxo de amónia, sendo que a incorporação do In no composto é inversamente 
proporcional ao primeiro fator e diretamente proporcional ao segundo [Sad09].  
Estes três filmes dos nitretos ternários possuem superfícies muito lisas com rugosidades inferiores 
a 0,5 nm. Têm também a particularidade de apresentarem frações molares de InN muito 
próximas da condição de compatibilidade de redes. Além de serem vísiveis pits na superfície das 
amostras S513 e S516, existem vales em regiões específicas da amostra S1.   
A comparação entre amostras das dimensões d1 e d2, representada na figura V.24b, não fornece 
resultados claros. Pode concluir-se que as dimensões d1 e d2 são as maiores no filme de Al1-xInxN 
com uma diferença de parâmetros de rede entre filme do composto ternário e camada tampão de 
GaN de 0,0342 Å. Porém, a densidade de pits desta amostra em particular apresenta uma média 
de (16,4 ± 1,8) x 108 cm-2 e a média de todas as amostras situa-se em (19,2 ± 6,5) x 108 cm-2. Além 
disso, comparando a dimensão d1 e a profundidade dos pits em amostras cujos filmes de Al1-xInxN 
possuem grandes variações de espessura, pode concluir-se que d1, bem como a profundidade dos 
pits, aumenta com a espessura do filme. Esta ideia foi já sugerida na introdução deste capítulo 

















Figura V.24: Imagens de AFM das amostras S1, S516 e S513 a) e b). Mostram-se cortes ao longo 
de um vale na amostra S1, e as estruturas designadas por pits nas amostras S513 e S516, 
respetivamente. Incluem-se os perfis 2D desses mesmos cortes das estruturas mencionadas nos 
gráficos da altura em função da largura. As três amostras cujas imagens de AFM se representam 
correspondem a amostras com qualidade cristalina (medida com XRD) situada na primeira metade 
do histograma da figura V.23b. Os filmes de Al1-xInxN das amostras S1, S516 e S513 são 
pseudomórficos com o GaN da respetiva camada tampão. Incluem-se as frações molares e 
espessuras dos filmes ternários nas figuras.  








Neste capítulo estudaram-se filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN.   
Os filmes dos compostos ternários foram crescidos em três reatores diferentes: dois Aixtron e um 
Thomas Swan.  
Concluiu-se, neste trabalho, que a incorporação do In no composto ternário de Al1-xInxN é 
inversamente proporcional à temperatura de crescimento quando amostras diferentes são 
crescidas utilizando o mesmo conjunto de parâmetros de crescimento e condições específicas do 
reator.  
Verificou-se que 74% dos filmes de Al1-xInxN apresentam uma fração molar de InN obtida por 
difração de raios-X dentro do erro da mesma obtida via técnica de espetrometria de Rutherford e, 
em consonância com a técnica de análise de recuo elástico, ERDA. Usando a correção à lei de 
Vegard descrita na referência [Dar08a], a concordância entre as técnicas de XRD e de RBS sobe 
para os 86%. Considerando uma distribuição Gaussiana, 76% corresponde a uma probabilidade 
aproximada de dois desvios padrões, o que significa a impossibilidade de validar estatisticamente 
a correção à lei de Vegard para este material dentro da exatidão das técnicas utilizadas. Apesar 
das características anteriores validarem ou não a lei empírica de Vegard para este sistema, o 
estudo do estado de tensão efetuado em todas as amostras sugere a necessidade de recorrer a 
uma correção da mesma lei. São duas, as formas possíveis, que explicam o facto da intersecção 
das deformações paralela e perpendicular usando a fração molar de InN derivada via RBS não 
coincidir com a ausência de ambas as deformações ortogonais: a primeira traduz que, aplicando a 
correção à lei de Vegard para os parâmetros de rede relaxados do ternário Al1-xInxN mas 
recorrendo à fração molar de InN obtida por RBS, a intersecção das respetivas curvas da 
deformação aproxima-se da ausência de deformação (   →0 e   →0), como é expectável. A 
segunda possível causa, não explorada nesta tese, deve-se ao facto da possível presença de 
tensões hidrostáticas e uniaxiais.  
Todavia, existem claramente amostras com discrepâncias significativas nas composições 
determinadas por RBS e XRD e exploraram-se hipotéticas causas que podem justificar a 
discrepância entre as frações de InN deduzidas pelas duas técnicas. Essas causas relacionam-se 
com o erro associado ao centro das rocking curves, variação de composição em profundidade e 
lateralmente e presença de impurezas e outros defeitos. Conclui-se que, o facto dos máximos de 
difração das rocking curves das amostras relaxadas serem mais largos, aumentando, por 
conseguinte, o erro do centro não justifica a discrepância entre as frações molares deduzidas 






pelas técnicas de XRD e de RBS. Não foi encontrada nenhuma amostra em que a variação de 
composição em profundidade possa justificar a discrepância entre as técnicas de XRD e de RBS. 
Além disso, provou-se que a variação lateral de composição, em algumas das amostras cuja 
diferença na fração molar de InN derivada via técnica de XRD e de RBS excede o valor da incerteza 
da mesma quantidade obtida a partir da técnica de RBS não justifica, igualmente, a discrepância 
na fração molar de InN entre técnicas. Da mesma forma, não foi encontrada nenhuma relação 
entre a espessura dos filmes finos de Al1-xInxN e a referida discrepância da composição deduzida 
entre ambas as técnicas. Relativamente às possíveis impurezas presentes nos filmes dos ternários 
tais como Si, C, H e O, não foram encontradas concentrações significativas dessas impurezas no 
interior do filme. No entanto, alguns filmes apresentam uma contaminação de superfície. Foi 
verificado que filmes de Al1-xInxN com reduzida fração molar de InN (estado de tensão tênsil) 
tendem a relaxar através do desenvolvimento e propagação de fissuras na superfície e que, para 
frações molares elevadas de InN (tensão compressiva), a relaxação tende a provocar uma maior 
rugosidade e formação de ilhas na superfície dos filmes.  
Exploraram-se as propriedades estruturais, nomeadamente os defeitos, dos filmes finos de 
Al1-xInxN e respetivas camadas tampão de GaN. Verificou-se uma relação linear entre algumas 
propriedades que descrevem a qualidade cristalina dos filmes ternários e respetivas camadas 
tampão de GaN. Nomeadamente, constatou-se linearidade nas larguras a meia altura das 
medidas de rocking curves do Al1-xInxN e do GaN e uma tendência menos acentuada em 
varrimentos azimutais que estão relacionadas com a densidade de deslocações em parafuso 
(inclinação entre cristalites) e densidade de deslocações em cunha (rotação entre cristalites), 
respetivamente, dos filmes ternários de Al1-xInxN e respetivas camadas tampão de GaN. 
Relacionado com o primeiro, verificou-se igualmente uma tendência linear entre o comprimento 
de coerência lateral do Al1-xInxN e do GaN sobre o qual o filme ternário foi crescido. Além disso, 
observou-se uma tendência para uma relação linear entre as densidades de deslocações em 
cunha do filme ternário e da camada tampão. Apesar da linearidade verificada entre o filme do 
composto e a camada tampão de GaN nas grandezas físicas anteriormente referidas, não foi 
observada nenhuma correlação entre a tensão heterógenea de ambos os materiais. O estudo das 
FWHM e das componentes a3 que definem uma função Pseudo-Voigt e descrevem as várias 
medidas de raios-X permitiu elaborar um histograma através do qual se tenta evidenciar os 
melhores e piores filmes de Al1-xInxN em termos da sua qualidade cristalina. Nos filmes com as 
piores qualidades cristalinas foi possível identificar algumas amostras, cuja fração molar de InN 
derivada via XRD se encontra dentro da incerteza da fração molar obtida por RBS. Por 






conseguinte, nestas amostras não foi encontrada nenhuma relação entre ΔxInN e a qualidade 
cristalina dos filmes ternários. Os filmes finos de Al1-xInxN com a melhor qualidade cristalina foram 
crescidos sobre camadas tampão de GaN com características “especiais”; nomeadamente sobre 
uma camada tampão de GaN crescida pela empresa Lumilog, ou através do recurso ao método de 
crescimento designado por ELOG, ou, ainda, usando GaN relaxado.  
Foi observado que filmes pseudomórficos de Al1-xInxN tendem a ter rugosidades inferiores quando 
comparados com filmes relaxados. O motivo pode estar relacionado com o facto da maioria dos 
filmes de Al1-xInxN pseudomórficos com a respetiva camada tampão de GaN possuírem uma 
fração molar de InN próxima da condição de compatibilidade de redes.  
Explorando o efeito que os defeitos estruturais provocam nos parâmetros matemáticos que 
descrevem as curvas de difração das várias amostras, além de se descreverem os defeitos 
presentes em filmes de Al1-xInxN e respetivas camadas tampão, procurou-se entender se existe 
alguma relação entre a discrepância na fração molar de InN medida por XRD e por RBS e a 
densidade de defeitos presente nos filmes de Al1-xInxN. No entanto, não foi encontrada nenhuma 
correlação. Uma das características que enaltece a utilidade de um estudo comparativo dos 
defeitos entre filme e substrato, além da descrição das propriedades estruturais de filmes finos de 
Al1-xInxN, é a observação das deslocações que existem nos filmes de Al1-xInxN que se iniciam na 
interface entre a camada tampão de GaN e o substrato de safira-c. Além disso, não se observou a 
criação de novas deslocações no filme ternário. Esta característica é igualmente comum em 
























Estudo de filmes finos de Al1-xInxN crescidos 
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CAPÍTULO VI: Estudo de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de Al1-yGayN 







Foi referido no capítulo I, que o crescimento de filmes finos de Al1-xInxN sobre camadas tampão de 
Al1-yGayN aumenta o número de condições de compatibilidade de rede do filme fino em relação 
àquela verificada se o filme fosse crescido sobre uma camada tampão de GaN. Torna-se, assim, 
essencial estudar e explorar as propriedades estruturais e morfológicas de filmes finos de Al1-xInxN 




Neste capítulo descreve-se o estudo da composição, estrutura e propriedades morfológicas de 
quatro filmes finos de Al1-xInxN crescidos simultaneamente em camadas tampão de Al1-yGayN, de 
fração molar de GaN com y=1, y=0,93, y=0,86 e y=0,69. O crescimento dos filmes de Al1-xInxN foi 
realizado usando a técnica MOCVD descrita, sucintamente, no capítulo II. Foi escolhido a fração 
molar nominal de InN de ≈ 16% de forma a obterem-se filmes de Al1-xInxN com parâmetros de 
rede próximos da condição de compatibilidade de rede, com as camadas de 
Al1-yGayN com frações molares intermédias, tênsil para o crescimento sobre a camada de GaN e 
compressivo para o crescimento do filme de Al1-xInxN sobre a camada tampão com menor fração 
molar de GaN. O único filme de Al1-xInxN que mostra um crescimento pseudomórfico é o filme 
crescido sobre a camada tampão de GaN. Para além de ser pseudomórfico, este filme de Al1-xInxN 
mostra também qualidade superior das suas propriedades estruturais: menor rugosidade de 
superfície e, ainda, menor densidade de pits. A rugosidade do filme e a densidade de pits do filme 
de Al1-xInxN, tendem a aumentar com a diminuição da fração molar de GaN da camada tampão de 
Al1-yGayN onde estes foram crescidos. Este aumento da rugosidade e da densidade de pits é 
atribuído à rugosidade das próprias camadas tampão de Al1-yGayN. A qualidade cristalina 
macroscópica das camadas tampão dos ternários é homogénea. Ao invés, a qualidade dos filmes 
de Al1-xInxN varia significativamente ao longo das wafers. Os resultados obtidos indicam que as 
qualidades estruturais e morfológicas das camadas tampão de Al1-yGayN não só influenciam a 
estrutura e morfologia dos filmes de Al1-xInxN, assim como os seus estados de tensão, 
homogeneidade e pureza de fase.  
Irá mostrar-se que é possível o crescimento de filmes finos de Al1-xInxN, com boa qualidade 
cristalina, crescidos sobre camadas tampão de Al1-yGayN; todavia, é necessário melhorar-se a 
qualidade e morfologia destas últimas. As propriedades das camadas tampão influenciam 
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significativamente o processo de crescimento, e, consequentemente, a qualidade dos filmes de 
Al1-xInxN.  
 
VI.3 Resultados e discussão 
 
VI.3.1 Análise da composição 
 
A análise das composições das camadas de Al1-yGayN e filmes de Al1-xInxN foi feita usando as 
técnicas de XRD e RBS.  
Os parâmetros de rede a e c do Al1-yGayN foram determinados usando o método de Bond [Her02] 
(ver capítulo III). Foram adquiridas rocking curves, RC, dos planos assimétricos (1014) e simétricos 
(0004). Os parâmetros de rede dos filmes de Al1-xInxN foram determinados a partir dos mapas do 
espaço recíproco obtidos em torno da reflexão (1015) das camadas de Al1-yGayN e filmes de 
Al1-xInxN. A composição dos ternários foi extrapolada usando a lei de Vegard [Veg21]. 
Os valores usados dos parâmetros de rede relaxados (a0 e c0) dos binários AlN, GaN e InN e 
respetivos coeficientes de rigidez são listados na tabela I.1 (página 7). 
Os mapas do espaço recíproco (RSM) das quatro amostras são apresentados na figura VI.1. Daqui 
tira-se informação sobre os parâmetros de rede, composição e estado de tensão dos filmes.  
 
 
Figura VI.1: Mapas do espaço recíproco em torno da reflexão (1015) da camada tampão de 
Al1-yGayN e do filme Al1-xInxN das quatro amostras estudadas. As linhas encarnadas representadas 
nas figuras b) a d) mostram as coordenadas Qz calculadas a partir da fração molar de InN dos 
filmes B a D caso esses filmes tivessem o mesmo parâmetro de rede “a” do filme A.  
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Os valores determinados dos parâmetros de rede das camadas tampão e respetivas composições 
encontram-se sumariados na tabela VI.1.  
 
Tabela VI.1: Parâmetros de rede medidos das camadas de Al1-yGayN e dos filmes de Al1-xInxN e 
frações molares de GaN (yGaN) da camada de Al1-yGayN e de InN (xInN) dos filmes de Al1-xInxN 
derivados a partir da técnica de XRD.  
 
A tabela VI.2 sumaria os parâmetros de rede a e c dos filmes de Al1-xInxN obtidos a partir de 
ajustes horizontais e verticais a cortes ao longo dos RSM da figura VI.1. As incertezas nos 
parâmetros de rede, fornecidas na tabela VI.2, foram obtidas adicionando em quadratura o erro 
nos parâmetros de rede da camada de Al1-yGayN derivado a partir do método de Bond, e, a 
incerteza na determinação do máximo de difração do filme de Al1-xInxN a partir dos RSM (1015). 
Esta última incerteza constitui a maior contribuição para a incerteza total. A incerteza nos 
parâmetros de rede do filme D (Al0,831In0,169N) é muito maior do que as incertezas nos outros 
filmes devido à sobreposição parcial dos máximos de difração de Bragg da camada de Al1-yGayN e 
do filme de Al1-xInxN. As equações usadas na derivação dos parâmetros de rede, a partir dos RSM, 
encontram-se descritas no capítulo III (Eq III.24a e Eq. III.24b). Na tabela VI.2 sumariam-se ainda 
os estados de tensão dos materiais. 
 
Amostra # Camada tampão Parâmetro de rede a (Å) Parâmetro de rede c (Å) yGaN (XRD) 
A GaN/safira 3,185±0,001 5,189±0,001 1 
B Al0,071Ga0,929N 3,177±0,001 5,177±0,001 0,929 
C Al0,136Ga0,864N 3,178±0,002 5,158±0,001 0,864 
D Al0,309Ga0,691N 3,166±0,002 5,121±0,002 0,691 
Amostra # Filme Parâmetro de rede a (Å) Parâmetro de rede c (Å) xInN (XRD) 
A Al0,835In0,165N 3,186±0,001 5,096±0,001 0,165 
B Al0,833In0,167N 3,180±0,003 5,102±0,001 0,167 
C Al0,845In0,155N 3,184±0,002 5,086±0,001 0,155 
D Al0,831In0,169N 3,172±0,005 5,112±0,005 0,169 
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Tabela VI.2: Parâmetros de rede relaxados, a0 e c0, fração molar de InN da condição de 
compatibilidade de rede (CR) com o correspondente ternário de Al1-yGayN; deformações paralela e 
perpendicular,    ,   , respetivamente; fração molar de InN obtida usando a técnica de RBS. 
 
A partir dos valores do estado de tensão das camadas de Al1-yGayN, verifica-se que estas se 
encontram quase relaxadas, e que o parâmetro de rede a diminui à medida que diminui a fração 
molar de GaN (tabela VI.1). Mostra-se, igualmente, na tabela V.2, a fração molar de InN derivada 
a partir da técnica de RBS. 
De seguida, para cada camada tampão, determinou-se a composição necessária para se obter a 
condição de compatibilidade de rede dos filmes de Al1-xInxN, xInN (CR). Essa condição é obtida 
usando o parâmetro de rede a do Al1-yGayN e a lei de Vegard, tal como efetuado no capítulo V. 
Resulta em x = 0,173 (filme A), 0,154 (filme B), 0,157 (filme C), 0,130 (filme D) para y = 1 (camada 
A), 0,929 (camada B), 0,864 (camada C) e 0,691 (camada D), respetivamente. De forma a obter-se 
a condição de compatibilidade de rede para as duas composições intermédias de Al1-yGayN 
(camadas B e C), a fração molar nominal de InN usado no crescimento simultâneo dos filmes foi 
de x ≈ 16%.   
A composição dos filmes de Al1-xInxN das quatro amostras de Al1-xInxN/Al1-yGayN foi determinada a 
partir dos RSM (1015) representados na figura VI.1. O aumento, na figura VI.1a para figura VI.1d, 
de Qz da reflexão (1015) correspondente ao centro da mancha do Al1-yGayN, mostra que o 
parâmetro de rede c do Al1-yGayN diminui (de acordo com a Eq. III.24b). 
Apesar do crescimento dos filmes ter sido efetuado simultaneamente, as composições dos filmes 
de Al1-xInxN derivadas a partir dos respetivos mapas do espaço recíproco e resumidas na tabela 
VI.1 e figura VI.1 mostram que a fração molar de InN é diferente nos quatro filmes. As linhas 
encarnadas ilustradas nas figuras VI.1b a VI.1d mostram o valor das coordenadas Qz do espaço 
Amostra # Camada tampão a0 (Å) c0 (Å)     (%)   (%) Tensão 
A GaN 3,1896 5,1855 -0,144 0,067 compressiva 
B Al0,071Ga0,929N 3,1840 5,1709 -0,220 0,116 compressiva 
C Al0,136Ga0,864N 3,1789 5,1575 -0,031 0,000 compressiva 
D Al0,309Ga0,691N 3,1653 5,1219 0,032 -0,020 tênsil 
Amostra # Filme a0 (Å) c0 (Å)     (%)   (%) Tensão xInN (CR) xInN (RBS) 
A Al0,835In0,165N 3,1810 5,0990 0,157 -0,059 tênsil 0,173 0,160±0,006 
B Al0,833In0,167N 3,1822 5,1009 -0,063 0,020 compressiva 0,154 0,186±0,019 
C Al0,845In0,155N 3,1770 5,0920 0,220 -0,118 tênsil 0,157 0,148±0,011 
D Al0,831In0,169N 3,1829 5,1019 -0,346 0,196 compressiva 0,130 0,169±0,005 
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recíproco, calculado a partir da fração molar de InN obtida, caso os filmes B, C e D tivessem o 
mesmo parâmetro de rede a do filme A.  
A temperatura de crescimento tem um efeito significativo na incorporação de InN nos filmes de 
Al1-xInxN. A partir de [Lor06,Lor08b] e a figura V.2 concluiu-se que a incorporação de InN nos 
filmes de Al1-xInxN varia proporcionalmente com um declive negativo com o aumento da 
temperatura de crescimento. Portanto, é possível que as pequenas diferenças encontradas na 
composição dos filmes de Al1-xInxN possam ser devidas a diferentes contatos térmicos das quatro 
camadas de Al1-yGayN causadas por variações na sua espessura ou mesmo diferentes estados de 
flexão dos substratos. O fluxo de gases durante o crescimento pode, igualmente, ser perturbado 
nas extremidades situadas entre as quatro wafers analisadas, podendo, assim, contribuir para o 
gradiente lateral de composição observado nas amostras. O gradiente lateral de composição será 
demonstrado neste capítulo. De qualquer forma, as composições obtidas encontram-se próximas 
do valor pretendido para o crescimento (16%).  
Foram realizadas medidas de RBS usando iões He+ com energia de 1,2 MeV das amostras A 
(Al0,835In0,165N/GaN), B (Al0,833In0,167N/Al0,071Ga0,929N), C (Al0,845In0,155N/Al0,136Ga0,864N) e 
D (Al0,831In0,169N/Al0,309Ga0,691N). Pode constatar-se que, usando feixes de He
+ com energia de 
1,2 MeV, é possível identificar claramente os sinais do In e do Al do filme de Al1-xInxN. Assim, é 
possível usar a análise manual descrita no capítulo IV. Os resultados da composição obtida a partir 
dos ajustes dos espetros de RBS, representados na figura VI.2 pelas linhas a cheio e pela análise 
manual confirmam a fração molar de InN derivada via XRD. Representam-se com linhas a cheio as 
simulações dos espetros de RBS recorrendo ao código NDF [Bar97]. 
Além das elevadas incertezas sumariadas na tabela VI.2 e inscritas na figura, há que considerar 
que a composição não é completamente homogénea em profundidade, principalmente nas 
amostras C e D, i. e, os filmes de Al0,845In0,155N e de Al0,831In0,169N crescidos sobre as camadas de 
Al0,136Ga0,864N e de Al0,309Ga0,691N, respetivamente. Nestas amostras, a falta de homogeneidade da 
composição em profundidade é verificada no comportamento do sinal do In que aumenta o seu 
rendimento para menores energias. Na figura VI.2b amplia-se o sinal do In dos espetros da figura 
VI.2a com o objetivo de mostrar as variações de composição em profundidade, nomeadamente 
dos filmes de Al1-xInxN crescidos sobre os ternários Al1-yGayN.  
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Figura VI.2: a) Sobreposição dos espetros de RBS usando iões He+ com energia de 1,2 MeV das 
amostras A (Al0,835In0,165N/GaN), B (Al0,833In0,167N/Al0,071Ga0,929N), C (Al0,845In0,155N/Al0,136Ga0,864N) e 
D (Al0,831In0,169N/Al0,309Ga0,691N). b) Ampliação do sinal do In dos espetros representados em a). 
 
 
Análise da variação da composição em profundidade das camadas de Al1-yGayN e dos filmes de 
 Al1-xInxN  
 
Antes de se apresentar o estudo da variação da composição dos filmes de Al1-xInxN e das camadas 
de Al1-yGayN deve referir-se que o estudo individual das camadas tampão Al1-yGayN tem 
meramente carácter indicativo.  
A figura VI.3a mostra os espetros random da camada B (Al0,071Ga0,929N) adquirido em três regiões 
diferentes da amostra. Essas posições correspondem ao centro da wafer, metade do raio e à 
extremidade da wafer. Os espetros random medidos nas três regiões da camada de Al1-yGayN não 
se sobrepõem completamente (figura VI.3a) evidenciando que a composição da camada varia 
ligeiramente em profundidade e, mesmo lateralmente.  
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Figura VI.3: Espetros random adquiridos usando iões He+ como partículas incidentes e uma 
energia do feixe incidente de 2 MeV da camada B e do filme B. Os espetros foram adquiridos em 
três posições da amostra: centro da wafer, meio do pedaço da amostra e extremidade da wafer. 
b) Varrimento angular 2θ-ω da reflexão (0006) do Al1-yGayN camada tampão B mostrando a 
assimetria do pico. a1 corresponde ao valor ajustado do centro do Pseudo-Voigt (PV). 
 
Na figura VI.3b mostra-se um varrimento angular 2θ-ω (0006) do Al1-yGayN da camada tampão B. 
O motivo da apresentação desta reflexão deve-se ao facto de ser a reflexão simétrica mais 
sensível a variações de composição, ou seja, a separação angular em 2θ de duas composições 
diferentes é maior na reflexão (0006) comparando com as reflexões (0002) e (0004). Apesar da 
difração de raios-X ser sensível a variações de composições em profundidade, não se sabe 
exatamente de onde vem o sinal difratado. Verifica-se que para as camadas tampão de Al1-yGayN 
os máximos das medidas 2θ-ω da reflexão (0006) são assimétricos. Essa assimetria pode ser 
atribuída a uma variação de composição e/ou estados de tensão. No entanto, as variações na 
assimetria dos referidos máximos podem ser influenciadas pela variação de composição e/ou 
estados de tensão em profundidade, já que, essa variação é acentuada, pelo menos na camada 
tampão B. Verifica-se que existe uma zona da amostra com um maior volume (centroide mais 
intenso) com determinada composição de Al1-yGayN (posição central do pico mostrado na figura 
VI.3b ajustada com uma Pseudo-Voigt (PV1)) e uma outra região (centroide menos intenso), com 
uma fração molar superior de GaN, cujo máximo é ajustado com a Pseudo-Voigt (PV2)). Esta 
segunda região com outra fração molar de GaN pode ser demonstrada pela posição do 2º máximo 
presente nas figuras e centrado em menores 2θ, como se pode constatar pelo menor valor de a1, 
que corresponde ao centro da curva ajustada (maiores parâmetros de rede c). No entanto, a 
diferença entre ambos os picos é de apenas 0,2% no parâmetro de rede c. Assim, como será 
demonstrado na secção seguinte, os parâmetros de rede a das camadas tampão de Al1-yGayN 
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permanecem aproximadamente constantes ao longo das wafers, o que significa que existem duas 
frações molares de GaN diferindo por apenas 0,2%. Este valor é muito inferior ao verificado a 
partir da técnica de feixe de iões para a camada tampão B que é de aproximadamente 8%. 
O espetro de RBS experimental do filme de Al0,835In0,165N crescido sobre a camada de GaN (filme 
A), assim como o seu ajuste, é representado na figura VI.4a. Os dados experimentais são 
satisfatoriamente ajustados recorrendo apenas a uma camada de Al1-xInxN, e, consequentemente 
parece existir apenas uma fração molar de InN em profundidade. Os ajustes dos espetros de RBS 
das amostras B (Al0,833In0,167N/Al0,071Ga0,929N), C (Al0,845In0,155N/Al0,136Ga0,864N) e  
D (Al0,831In0,169N/Al0,309Ga0,691N) representam-se nas figuras VI.4b, VI.4c e VI.4d, respetivamente. 
Na figura VI.4c1 destaca-se o ajuste do espetro de RBS da camada tampão C usando apenas uma 
camada de Al1-yGayN crescida sobre safira (0001). Verificou-se que foi crescida uma pequena 
camada de AlN com aproximadamente 40 nm imediatamente antes do crescimento da camada 
tampão C de Al1-yGayN. O crescimento dessa camada, provavelmente, tem como objetivo a 
diminuição de defeitos estruturais oriundos da grande diferença de parâmetros de rede entre a 
safira e a camada tampão. 
Verifica-se a partir das simulações dos espetros de RBS, um gradiente de composição em 
profundidade nas camadas tampão de Al1-yGayN. Como foi referido, a fração molar de GaN 
aumenta 8% em profundidade na camada tampão B (Al0,071Ga0,929N) e, se se simular o espetro da 
camada tampão C (Al0,136Ga0,864N) com duas camadas, obtém-se uma variação de ≈ 2%. 
Relativamente à camada tampão D (Al0,309Ga0,691N), constata-se um aumento na composição em 
profundidade de 3%.  
Relativamente às espessuras dos filmes finos de Al1-xInxN crescidas sobre as camadas tampão de 
Al1-yGayN verifica-se que estes parecem desdobrar-se em duas camadas com espessuras 
aproximadamente equivalentes nos filmes de Al1-xInxN crescidos sobre os ternários Al1-yGayN 
(≈ 45 nm para a camada superficial e ≈ 66 nm para a camada mais profunda). A partir dos ajustes 
dos espetros de RBS foi obtida uma variação máxima de 4% na fração molar de InN em 
profundidade para os filmes de Al1-xInxN crescidos sobre as camadas dos ternários de Al1-yGayN e 
não foi detetada, dentro da resolução da técnica de RBS, um gradiente de composição no filme 
crescido sobre a camada de GaN.  
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Figura VI.4: Espetros experimentais obtidos para uma inclinação de 5° e respetivas simulações 
usando o programa NDF das amostras A (Al0,835In0,165N/GaN), B (Al0,833In0,167N/Al0,071Ga0,929N), 
C (Al0,845In0,155N/Al0,136Ga0,864N) e D (Al0,831In0,169N/Al0,309Ga0,691N). A energia das partículas He
+ 
incidentes é de 2,0 MeV.  
 
Assim, pode concluir-se da análise da composição das camadas tampão de Al1-yGayN e dos filmes 
de Al1-xInxN que a composição dos primeiros varia pouco lateralmente mas varia, em alguns casos, 
significativamente em profundidade. Relativamente aos segundos, verifica-se que o filme de 
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Al1-xInxN crescido sobre a camada tampão de GaN apresenta uniformidade de composição em 
profundidade. No entanto, a análise de regiões diferentes da wafer mostra que a variação lateral 
da fração molar de InN chega aos 2,5% como será demonstrado em baixo e já anteriormente 
demonstrado no capítulo V (figura V.8a, página 125). No caso dos filmes de Al1-xInxN crescidos 
sobre os ternários Al1-yGayN mostrou-se uma variação máxima de composição em profundidade 
de 4%. Além disso, verificou-se que os filmes de Al1-xInxN crescidos sobre Al1-yGayN podem ser 
simulados usando duas camadas com espessuras diferentes (mais espessas para maiores 
profundidades), podendo inferir-se que a maior fração molar de InN assenta sobre a camada mais 
espessa localizada a maiores profundidades (figuras VI.4b, VI.4c2 e VI.4d).  
 
VI.3.2 Qualidade cristalina 
 
Os rendimentos mínimos para a direção de crescimento (<0001>) foram determinados, em todas 
as amostras, numa região de profundidade próxima da superfície e os valores obtidos para o Ga 
das camadas de Al1-yGayN varia entre 2 e 2,5% (o exemplo da camada B (Al0,071Ga0,929N) está 
representado na figura VI.5a). Verifica-se que, a qualidade cristalina, além de ser lateralmente 
homogénea, é muito boa. O mesmo comportamento pode ser observado nas outras duas 
camadas de Al1-yGayN. 
Na figura VI.5b mostra-se o espetro random e alinhando segundo o eixo <0001> do filme B 
(Al0,833In0,167N) crescido sobre a camada tampão B (Al0,071Ga0,929N) em três posições distintas da 
amostra (extremidade da wafer, meio e centro da amostra, respetivamente). 
Na figura VI.5c mostra-se o espetro random e alinhado obtido segundo o eixo <2113> da camada 
B (Al0,071Ga0,929N). Na figura VI.5d representam-se os espetros equivalentes após o crescimento do 
filme de Al1-xInxN. Para a direção inclinada paralela ao eixo <2113>, o χmin (Ga) da camada de GaN 
é de 2,7% e, para o caso das camadas de Al1-yGayN varia entre os 6% e os 8%. Contrariamente ao 
constatado nas camadas de Al1-yGayN, no caso do filme de Al1-xInxN, o rendimento mínimo para a 
direção <0001> é uma função fortemente dependente da posição na amostra (ver a figura VI.5b).  
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Figura VI.5: Espetros random e alinhado segundo o eixo <0001> a) e b), e <2113> c) e d), 
respetivamente, adquiridos usando iões He+ como partículas incidentes e uma energia do feixe 
incidente de 2 MeV da camada de Al1-yGayN e do filme de Al1-xInxN. Os espetros em a) e b) foram 
adquiridos em três posições da amostra: centro da wafer, meio do pedaço da amostra e 
extremidade da wafer. Os rendimentos minímos do Ga e do In, obtidos nas três posições medidas 
encontram-se discriminados no interior das figuras.  
Na tabela VI.3 sumariam-se os χmin (Ga) para a direção de crescimento, <0001>, e para o eixo 
 <2113>. No caso da direção de crescimento, pode constatar-se que o χmin (Ga) para a camada de 
GaN é de 1,7% e de 2,1% a 2,9% para as camadas de Al1-yGayN.  
Verifica-se que o rendimento mínimo do In aumenta na direção do extremo da wafer. O mesmo 
comportamento é observado para a amostra D (Al0,831In0,169N), enquanto que, no caso da amostra 
C (Al0,845In0,155N), o rendimento mínimo do In para a direção de crescimento, diminui ligeiramente 
em direção à extremidade da amostra (χmin (In, centro) = 11,6%; χmin (In, extremidade) = 10,4%, 
tabela VI.3). 
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Tabela VI.3: Rendimentos mínimos, χmin do Ga e do In, obtidos para as direções de crescimento, 
i. e,  <0001>, e eixo <2113>. As janelas usadas na determinação dos rendimentos mínimos 
começam imediatamente a seguir ao pico de superfície do Ga e do In nas camadas tampão de 
Al1-yGayN e nos filmes de Al1-xInxN, respetivamente, e abrangem até 10 a 15 canais para menores 
energias. De acordo com a calibração canal-energia, essa gama de canais corresponde a 
espessuras compreendidas entre os 10 e os 20 nm. A letras (c), (m) e (e) indicam as posições 
medidas na amostra, ou seja, centro da wafer, meio da amostra física e extremidade da wafer, 
respetivamente.  
 
Os rendimentos mínimos dos eixos <0001> e <2113> dos filmes de Al1-xInxN crescidos sobre as 
camadas de Al1-yGayN variam entre os ≈ 6% e ≈ 22% e os ≈ 23% e ≈ 37%, respetivamente. Estes 
valores revelam ainda uma boa qualidade cristalina tendo em conta que se trata de um ternário. 
No entanto, verifica-se que é pior do que a qualidade cristalina das camadas tampão de Al1-yGayN. 
Além disso, os melhores valores (≈ 4%) do rendimento mínimo do In e para o eixo central <0001>, 
obtidos ao longo da amostra, verificaram-se no caso do filme de Al1-xInxN crescido sobre a camada 
de GaN.  
O aumento do rendimento mínimo do In mostra uma maior fração de átomos de In deslocados da 
sua posição substitucional na rede cristalina. Assim, os maiores valores de rendimentos mínimos 
obtidos nos filmes de Al1-xInxN crescidos sobre as camadas dos ternários Al1-yGayN, sugerem que 
os filmes de Al1-xInxN contêm uma maior densidade de defeitos pontuais, e/ou um maior grau de 
separação de fase tal como possíveis processos de aglomeração de In e/ou uma maior interação 
Amostra # Camada tampão χmin (Ga) <0001> (%) χmin (Ga) <2113> (%) 
A GaN 1,7±0,1 (m) 2,7±0,1 (m) 
B Al0,071Ga0,929N (2,2 (c) ; 2,1 (m) ; 2,4 (e)) ±0,2 8,0±0,1 (m) 
C Al0,136Ga0,864N 2,9±0,1(m) 6,1±0,1 (m) 
D Al0,309Ga0,691N 2,4±0,1 (m) 5,6±0,1 (m) 
Amostra # Filme χmin (In) <0001> (%) χmin (In) <2113> (%) 
A Al0,835In0,165N (4,5 (c) ; 4,4 (m) ; 4,5 (e)) ±0,2 8,2±0,2 (m) 
B Al0,833In0,167N (6,2 (c) ; 13,7 (m) ; 21,5 (e))±0,2 23,2±0,4 (m) 
C Al0,845In0,155N (11,6 (c) ; 10,4 (m))±0,2 30,5±0,5 (m) 
D Al0,831In0,169N (9,7 (c) ; 10,2 (m) ; 15,1 (e))±0,1 37,2±0,5 (m) 
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do In com defeitos. Esta situação conduz a um deslocamento das suas posições substitucionais na 
rede. No entanto, relativamente ao Al, a informação precedente não pode ser extraída uma vez 
que o comportamento do sinal do Ga da camada tampão de Al1-yGayN debaixo do sinal do Al é 
difícil de subtrair no caso de um espetro alinhado, assim, não é possível determinar-se o 
rendimento mínimo do Al do filme de Al1-xInxN.  
De forma a estudar-se com mais profundidade a homogeneidade nas amostras, efetuou-se uma 
análise de RC ao longo das amostras A (Al0,835In0,165N/GaN), B (Al0,833In0,167N/Al0,071Ga0,929N) e 
C (Al0,845In0,155N/Al0,136Ga0,864N). Para tal, usou-se o método de Bond aplicado a vários pontos ao 
longo da amostra. Foram medidas as reflexões assimétrica, (1014), e simétrica, (0004). Devido à 
sobreposição das RCs do filme de Al1-xInxN e da camada correspondente de Al1-yGayN, não foi 
possível efetuar esta análise na amostra D. A figura VI.6 ilustra a evolução da fração molar medida 
de GaN/InN (figura VI.6a e VI.6c) e a largura a meia altura (FWHM) das RC (figura VI.6b e VI.6d) ao 
longo da wafer da camada B (Al0,071Ga0,929N) e do filme B (Al0,833In0,167N), respetivamente. 
Relativamente à camada de Al1-yGayN, a fração molar de GaN e a FWHM das reflexões assimétrica 
e simétrica aumentam ligeiramente em direção à extremidade da wafer. É constatado o mesmo 
comportamento no caso dos filmes de Al1-xInxN, ou seja, ambas as frações molares de InN e as 
FWHM das RC aumentam em direção à extremidade da amostra o que indica deterioração da 
qualidade do filme no sentido da extremidade da amostra. Esta deterioração da qualidade 
cristalina do filme pode estar correlacionada com o aumento da fração molar de InN. O aumento 
da fração molar de InN sugere que a temperatura de crescimento tenha sido menor perto da 
extremidade da amostra. Tal situação conduz, muitas vezes, a qualidades cristalinas inferiores 
para o caso dos materiais compostos à base de nitretos do grupo III. De facto, uma variação de 
≈ 16% para ≈ 17% na fração molar de InN corresponde a uma variação na temperatura de 
crescimento da ordem dos 6°C [Lor10a]. Além disso, uma maior concentração de InN aumenta a 
probabilidade de separação de fase e da criação de aglomerados de In.  
Refira-se ainda que as restantes camadas de Al1-yGayN e de GaN, assim como os filmes de Al1-xInxN 
mostram um comportamento semelhante.  
Os valores médios das FWHM das RC, assim como os seus desvios padrão sumariam-se na tabela 
VI.4.  
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Figura VI.6: Evolução das frações molares de GaN/InN (a,c) e das FWHM das RC (b,d) ao longo das 
wafers da camada tampão de Al0,071Ga0,929N e filme de Al0,833In0,167N. 
 
Usando o programa de simulação de medidas de raios-X Leptos V.4, simularam-se as reflexões 
(1014) e (0004) de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas de GaN e de Al1-yGayN  
[Pie04, Lep06]. Usou-se como parâmetros de entrada no programa de simulação a espessura 
nominal do filme (110 nm) e a composição dos ternários derivados a partir do método de Bond 
para as camadas de Al1-yGayN, e, dos RSM, para os filmes de Al1-xInxN. Verifica-se, que o 
alargamento intrínseco das RC e a influência da composição podem ser desprezados face aos 
valores medidos (vide tabela VI.4). Assim, o alargamento das RC é principalmente originado por 
defeitos estruturais (provavelmente, serão maioritariamente deslocações que percorrem toda a 
camada tampão e terminam na superfície da amostra) e baixos comprimentos de coerência 
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Tabela VI.4: Larguras a meia altura (FWHM) experimentais e teóricas das reflexões  
(1014) e (0004) obtidas as camadas GaN, Al1-yGayN e filmes de Al1-xInxN. O valor absoluto e a 
incerteza das FWHM correspondem à média dos valores das FWHM e ao desvio padrão das 
diversas FWHM experimentais obtidos para cada posição medida em cada amostra.  
 
A camada de GaN mostra a sua, já esperada, qualidade superior. De facto, é usual haver 
heterogeneidades da composição, separações de fase e problemas no crescimento de uma liga e, 
consequentemente, a qualidade cristalina de um qualquer ternário baseado em nitretos, é 
inferior à dos binários [Mor09].  
Para além do referido, a menor radiação difusa no filme de Al1-xInxN crescido na camada de GaN 
ilustrada no RSM da figura VI.1a, indica que a qualidade cristalina desse filme é melhor quando 
comparada com a dos outros filmes de Al1-xInxN crescidos sobre as camadas de Al1-yGayN. Defeitos 
extensos e defeitos da superfície, os segundos discutidos na secção seguinte, podem, igualmente, 
afetar o alargamento do ponto do espaço recíproco (1015) representado nos RSM.  
É interessante verificar-se que a camada de GaN mostra uma qualidade superior à das camadas 
de Al1-yGayN, recorrendo a medidas de raios-X tais como as RC. Ao invés, as medidas de RBS/C 
mostram rendimentos mínimos para o eixo <0001> muito semelhantes. O motivo desta 
discrepância poderá estar relacionado com o facto, de que, os principais defeitos que contribuem 





(1014) FWHM  
Experimental / teórico (°) 
(0004) FWHM  
Experimental / teórico (°) 
A GaN 0,065±0,002 0,0164 0,089±0,007 0,0216 
B Al0,071Ga0,929N 0,234±0,010 0,0164 0,290±0,001 0,0215 
C Al0,136Ga0,864N 0,191±0,008 0,0164 0,224±0,010 0,0215 




(1014) FWHM experimental / 
teórico (°) 
(0004) FWHM experimental 
/ teórico (°) 
A Al0,835In0,165N 0,255±0,007 0,0679 0,182±0,005 0,0457 
B Al0,833In0,167N 0,357±0,030 0,0680 0,312±0,018 0,0458 
C Al0,845In0,155N 0,372±0,015 0,0678 0,352±0,013 0,0457 
D Al0,831In0,169N ---- 0,0680 ---- 0,0459 
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menos efeito nos valores obtidos para o rendimento mínino ao longo da direção de crescimento. 
De facto, o RBS é mais sensível a defeitos intersticiais, contrariamente a defeitos extensos, como 
deslocações, que contribuem mais para a descanalização do feixe de iões em regiões mais 
profundas na amostra [Feld83]. Em primeira aproximação, o rendimento mínimo é independente 
da composição. Além disso, o rendimento mínimo do Ga é medido perto da superfície da camada 
de Al1-yGayN, enquanto o alargamento das RC é fortemente influenciado pela região perto da 
interface com o substrato (safira) que possui uma elevada densidade de defeitos (os espetros de 
RBS/C representados na figura VI.5a mostram, à volta do canal 400, um aumento significativo da 
densidade de defeitos perto da interface com o substrato).  
Provou-se, anteriormente, a partir da análise dos espetros de RBS, que a composição das camadas 
tampão de Al1-yGayN varia 2-8% em profundidade e que a sua variação lateral nas amostras é 
menor. Comparando os espetros alinhados segundo a direção de crescimento (<0001>) com os 
espetros segundo o eixo <2113>, verifica-se que os rendimentos mínimos do Ga obtidos para a 
direção inclinada mais do que duplica face àqueles obtidos para a direção de crescimento (tabela 
VI.3). Assim, medições ao longo deste eixo poderão ser mais sensíveis à torção (associada à 
mosaicidade do cristal, do inglês, twist). Estes resultados sugerem uma maior sensibilidade aos 
defeitos estruturais típicos do GaN das medidas de canalização de eixos inclinados 
comparativamente às medidas de canalização adquiridas ao longo do eixo-c (direção central). 
Relativamente aos filmes de Al1-xInxN, se se comparar o aumento dos rendimentos mínimos para a 
direção central com o aumento dos rendimentos mínimos do In obtidos para direção inclinada 
<2113>, praticamente triplica nos filmes crescidos sobre os ternários e duplica no filme crescido 
sobre a camada de GaN (tabela VI.3). Os resultados sugerem que existem, de facto, mais defeitos 
nos filmes de Al1-xInxN comparativamente às camadas tampão de Al1-yGayN. Estas conclusões 
permitem reforçar a ideia de que o filme de Al1-xInxN crescido sobre a camada de GaN tem melhor 
qualidade cristalina ao longo do eixo-c mas também ao longo da direção inclinada correspondente 
ao eixo <2113>. 
 O estudo dos defeitos presentes nas diversas camadas de Al1-yGayN e nos filmes de Al1-xInxN a 
partir da técnica de XRD foi igualmente aprofundado. Foi usado o modelo de defeitos da ref. 
[Met98] onde os autores sugerem que, se o alargamento das rocking curves de reflexões 
simétricas for predominantemente gaussiano (a3 < 0,5), então o defeito dominante são as 
deslocações em parafuso. Por outro lado, se o alargamento das rocking curves de reflexões 
simétricas for predominantemente lorentziano (a3 > 0,5), o defeito dominante é o baixo 
comprimento de coerência lateral. No entanto, tal como referido nos capítulos III e V, os efeitos 
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de heterogeneidades de composição em profundidade e lateralmente, pequenas separações de 
fase e a presença de aglomerados de In, por exemplo, não são contabilizados no alargamento das 
rocking curves. De facto, o modelo descrito em [Met98] é aplicado ao binário GaN que, à partida, 
não sofrerá dos efeitos mencionados anteriormente, podendo apenas haver variações na 
preservação da estequiometria do azoto.  
Tal como descrito no capítulo V, a rugosidade tem uma relação com a relaxação do filme ternário 
e esta última, influencia o alargamento das rocking curves. De acordo com as simulações de 
rocking curves recorrendo ao programa Leptos [Lep06], a presença de rugosidade não afeta a 
quantidade a3 usada para descrever o perfil experimental da rocking curve. Consequentemente, 
optou-se por assumir, inicialmente, que para a3 < 0,5 os defeitos dominantes presentes nas 
amostras sejam as deslocações em parafuso ou outros que contribuam para um maior 
alargamento da largura a meia altura comparativamente ao verificado nas extremidades da 
rocking curve. Por outro lado, se a3 > 0,5, o efeito dominante presente nas amostras é o baixo 
comprimento de coerência ou defeitos que contribuam para um maior alargamento das 
extremidades da rocking curve. Após a análise e comparação qualitativas da evolução da 
componente a3 ao longo e entre as várias amostras, far-se-á a análise da aplicação direta do 
modelo descrito pelos autores da ref. [Met98]. 
As figuras VI.7a, VI.7b e VI.7c mostram a evolução da razão entre as componentes gaussiana e 
lorentziana das rocking curves (0004) dos filmes de Al1-xInxN A (Al0,835In0,165N), B (Al0,833In0,167N), e 
C (Al0,845In0,155N), respetivamente, nos vários pontos medidos. Verifica-se que, ao longo da wafer, 
no caso do filme A (Al0,835In0,165N), a componente a3 das rocking curves, representada com a curva 
a vermelho na figura VI.7a1, aumenta na direção da extremidade da wafer.  
Identifica-se que, próximo do centro da wafer o alargamento é predominantemente gaussiano  
(a3 < 0,5) e, perto da extremidade da mesma é predominantemente lorentziano (a3 > 0,5). 
Qualitativamente, este comportamento significa deslocações em parafuso como defeitos 
dominantes nas regiões do centro da wafer e, baixo comprimento de coerência como defeito 
dominante nas regiões mais próximas da extremidade da wafer. No caso do GaN, camada A, a 
componente a3 das RC, representada a azul na figura VI.7a1, é predominantemente gaussiana 
(deslocações em parafuso), sugerindo uma relação complicada dos defeitos em ambas as 
camadas. 
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Figura VI.7: Evolução da quantidade a3 que descreve a razão entre as componentes lorentziana e 
gaussiana das rocking curves (0004) das camadas de Al1-yGayN e dos filmes de Al1-xInxN A, a1), B, 
b), e C, c), nos vários pontos medidos das amostras, respetivamente. a2) Ajustes das rocking curves 
(0004) correspondentes aos pontos 1 e 4 representados na figura a1). Somou-se à rocking curve 
experimental do ponto 4, e, ao seu ajuste, uma constante com o objetivo de sobressair as 
diferenças das curvas (pontos 1 e 4). Os eixos verticais posicionados no lado esquerdo e direito das 
figuras a1, b e c referem-se às componentes a3 da Pseudo-Voigt das camadas tampão de GaN e 
Al1-yGayN e filmes de Al1-xInxN. 
 
Em função da posição da amostra, verifica-se, que a3 é uniforme ao longo da camada de GaN. Os 
pontos 4, 10 e 14 observados no GaN correspondem aos pontos onde a amostra foi irradiada com 
um feixe de iões. Os ajustes, recorrendo à função Pseudo-Voigt das rocking curves 1 e 4, estão 
representados na figura VI.7a2. O ponto 1 correspondente a um ponto da amostra que não foi 
irradiado com feixe de iões, sendo que o ponto 4 foi irradiado com feixe de iões de He+ durante a 
medida de RBS/C. A irradiação com baixas doses de um determinado elemento (ou ião) em 
nitretos distorce ligeiramente a forma das rocking curves tornando o ajuste da RC de má 
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qualidade (curva simulada representada a verde na figura VI.7a2). Este ajuste é claramente 
contrastado com o ajuste representado com a curva a vermelho da figura VI.7a2, que representa o 
ajuste da rocking curve medida no ponto 1 (não irradiado com He+). Assim, para baixas doses de 
irradiação, o efeito é mais visível nas extremidades das rocking curves, e, logo na componente a3 
da Pseudo-Voigt. Aumentando a dose de irradiação, os danos da irradiação aumentam e, logo, a 
intensidade na região angular assimétrica da rocking curve aumenta e a sua posição desloca-se 
para menores ω. O deslocamento para menores ω (ou menores 2θ) significa uma expansão do 
parâmetro de rede c. A assimetria das rocking curves não é observada no filme A (Al0,835In0,165N), e 
em regra, nos filmes analisados, porque até à espessura do filme de ≈ 110 nm, as colisões entre as 
partículas He+ e o material são predominantemente eletrónicas. Para energias mais baixas, 
dominam as colisões nucleares e, assim, há uma elevada probabilidade de colisões das partículas 
de He+ com os átomos da rede, podendo retirar os átomos das suas posições. Consequentemente, 
o efeito da assimetria das rocking curves é apenas visível nos máximos das camadas tampão que 
tenham sido previamente irradiadas com feixe de iões.  
Não se observa uma tendência definida da quantidade a3 da camada B, Al0,071Ga0,929N, e do filme 
B, Al0,833In0,167N, em função da posição medida da amostra. No entanto, como no caso anterior 
(filme A (Al0,835In0,165N) crescido sobre a camada de GaN), os perfis das rocking curves da camada 
de Al0,071Ga0,929N, ao longo da wafer, têm um carácter gaussiano, ou seja, as deslocações em 
parafuso são o defeito dominante. Porém, as rocking curves dos filmes apresentam uma 
componente a3 dominantemente lorentziana, i. e, o efeito dominante é o baixo comprimento de 
coerência lateral. Relativamente à amostra C, ambas as rocking curves, i. e, da camada e do filme, 
apresentam um carácter predominantemente lorentziano. Na camada C, Al0,136Ga0,864N, observa-
se uma tendência de diminuição da componente a3 em direção à extremidade da amostra, como 
pode ser visto no ajuste linear representado a azul dos pontos da figura VI.7c. Este 
comportamento é contrário à tendência de aumento de a3 observada no filme (Al0,845In0,155N, 
filme C). Assim, verifica-se que, de acordo com o modelo descrito em [Met98], o único par 
camada tampão de Al1-yGayN/filme de Al1-xInxN, cujo tipo de defeitos dominantes (baixo 
comprimento de coerência) são os mesmos, ocorre na camada C (Al0,136Ga0,864N) e filme C 
(Al0,845In0,155N). No entanto, é preciso também considerar que, em regra, uma reduzida/elevada 
densidade de deslocações em parafuso está correlacionada com uma elevado/reduzido 
comprimento de coerência lateral. 
Na figura VI.8a comparam-se as quantidades a3 em função da posição medida da amostra das 
quatro camadas de Al1-yGayN e na figura VI.8b é demonstrada a sobreposição das mesmas 
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variáveis de ajuste da Pseudo-Voigt para os filmes de Al1-xInxN correspondentes. O facto de não 
ser possível a separação dos picos da camada D (Al0,309Ga0,691N) e do filme D (Al0,831In0,169N), não 
permite determinar a componente a3 da rocking curve do filme D com um grau de confiança 
razoável. Verifica-se, a partir da figura VI.8, que há uma tendência de aumento da componente a3 
da Pseudo-Voigt do filme de Al1-xInxN na direção da extremidade da amostra, contrariamente ao 
constatado para as camadas de Al1-yGayN que apresentam alguma uniformidade da componente 
a3 ao longo da wafer. Verifica-se, igualmente, que a componente a3 da Pseudo-Voigt é maior no 
filme C e camada C, ou seja os compostos Al0,845In0,155N e Al0,136Ga0,864N, seguindo-se a camada D, 
 i. e., o composto Al0,309Ga0,691N, o filme B e camada B definidos pelos compostos  Al0,833In0,167N e 
Al0,071Ga0,929N e, por fim, a camada A (GaN) e filme A (Al0,835In0,165N). No entanto, de acordo com o 
modelo descrito em [Met98], as grandezas físicas que caracterizam a mosaicidade de um cristal, 
como foi referido no capítulo III, dependem simultaneamente das FWHM e das componentes a3 





Figura VI.8: Componentes a3 das camadas de Al1-yGayN e dos filmes de Al1-xInxN derivadas a partir 
dos ajustes das rocking curves para cada ponto medido das amostras. 
 
Na tabela VI.5 resumem-se, usando as Eq. III.25, III.26 e III.28 e, do capítulo III, as inclinações das 
cristalites, comprimentos de coerência paralelos e densidades de deslocações em parafuso das 
camadas tampão A (GaN), B (Al0,071Ga0,929N), C (Al0,136Ga0,864N) e D (Al0,309Ga0,691N) e respetivos 
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Tabela VI.5: Média e desvio padrão das inclinações das cristalites, deslocações em parafuso e 
comprimento de coerência lateral das camadas de Al1-yGayN A, B, C e D e dos filmes de Al1-xInxN A, 
B e C. 
 
A razão entre as inclinações das cristalites do filme A (Al0,835In0,165N) e da camada de GaN (A) é 
aproximadamente o dobro, mostrando que ainda há defeitos intrínsecos do filme A (Al0,835In0,165N) 
que provocam um aumento da inclinação das cristalites. No entanto, comparando com os outros 
filmes de Al1-xInxN, verifica-se que o filme crescido sobre a camada de GaN apresenta a densidade 
de deslocações em parafusos mais baixa e, consequentemente, a inclinação das cristalites mais 
baixa (≈ 0,1°), e ainda, o melhor comprimento de coerência lateral de aproximadamente ≈ 117 nm 
(tabela VI.5). A figura VI.9 mostra a tendência do comprimento de coerência lateral ao longo das 
amostras. 
A partir dos resultados sintetizados na tabela VI.5 e figura VI.9, verifica-se que o filme C 
(Al0,845In0,155N, figura VI.9c) apresenta o menor comprimento de coerência lateral, L
||, seguido do 
filme B (Al0,833In0,167N, figura VI.9b) e finalmente o filme crescido sobre a camada de GaN 
(Al0,835In0,165N, figura VI.9a). Ao longo das wafers, no caso dos filmes de Al1-xInxN há uma tendência 
para que o comprimento de coerência lateral diminua em direção à extremidade. Relativamente 
às camadas de GaN e Al1-yGayN, verifica-se uma maior uniformidade de L
||, excetuando a camada 
Al0,309Ga0,691N (camada D, figura VI.9d), onde se verifica uma acentuada flutuação de L










coerência lateral (nm) 
A GaN 0,053±0,003 (0,8±0,2)x1010 299,0±12,0 
B Al0,071Ga0,929N 0,171±0,010 (8,0±1,0)x10
10 81,0±3,0 
C Al0,136Ga0,864N 0,105±0,009 (3,0±1,0)x10
10 83,0±2,0 










coerência lateral (nm) 
A Al0,835In0,165N 0,10±0,01 (2,7±0,7)x10
10 117,0±16,0 
B Al0,833In0,167N 0,13±0,02 (4,7±0,1)x10
10 55,0±4,0 
C Al0,845In0,155N 0,11±0,03 (3,3±0,2)x10
10 43,0±2,0 
D Al0,831In0,169N ---- ---- ---- 
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da wafer. No caso da camada de GaN, não se contabilizaram os pontos 4, 10 e 14 na derivação da 
média e desvio padrão de L||, já que a diminuição de L|| associada a esses pontos não provém do 
material virgem, mas sim, do mau ajuste das curvas devido à assimetria das mesmas originada 






Figura VI.9: Comprimentos de coerência lateral das camadas tampão A, B, C e D e dos respetivos 
filmes A, B e C, derivados de acordo com a referência [Met98].  
 
Não foi detetada, ao longo das wafers, uma tendência na evolução da densidade de deslocações 
em parafuso, e, consequentemente da inclinação das cristalites, das camadas tampão de Al1-yGayN 
e mesmo dos filmes de Al1-xInxN crescidos sobre as respetivas camadas. Verifica-se que a 
densidade de deslocações em parafuso é maior nas camadas tampão e filme B, Al0,071Ga0,929N e 
Al0,833In0,167N, respetivamente, e que a mesma grandeza é aproximadamente igual na camada 
tampão C e filme C, i. e., Al0,136Ga0,864N e Al0,845In0,155N, respetivamente. No entanto, de acordo 
com a literatura, é expectável que a densidade de deslocações em cunha nos nitretos seja uma a 
duas ordens de grandeza superior à densidade de deslocações em parafuso [Mor09]. Há ainda a 
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considerar, a densidade de deslocações mistas, que, em regra, é igualmente superior à densidade 
de deslocações em parafuso mas inferior à densidade de deslocações em cunha.  
Por conseguinte, sendo as deslocações em cunha o defeito dominante presente em nitretos, é 
necessário comparar a referida grandeza nas várias amostras. Estas deslocações irão dar origem à 
rotação das cristalites. 
Com vista a comparar qualitativamente a densidade de deslocações em cunha das camadas de 
Al1-yGayN, mediram-se RC usando a geometria de incidência rasante, GID, da reflexão (1010) e  
φ-scans da reflexão (1014).  
Na figura VI.10a mostram-se as RC obtidas na configuração de GID, quando o ângulo de incidência 
é de 0,4°. Este ângulo corresponde ao ângulo para o qual a difração é máxima. A camada tampão 
C (Al0,136Ga0,864N) mostra maiores FWHM das RC (GID) comparativamente às outras camadas 
tampão de Al1-yGayN sugerindo que a camada tampão C deverá possuir uma maior torção 
associada à mosaicidade cristalina. Apesar dos φ-scans da reflexão (1014) das camadas tampão 
Al1-xGaxN B e C mostrarem que as suas larguras se encontram dentro dos respetivos erros, pode 
sugerir-se, que a camada tampão C, Al0,136Ga0,864N, é caracterizada por ter uma maior densidade 
de deslocações em cunha comparativamente às outras camadas de Al1-yGayN pois a sensibilidade 
das medidas de incidência rasante (GID) é maior para regiões mais próximas da superfície. A 
superfície corresponde às regiões de maior influência no que respeita ao crescimento do filme de 
Al1-xInxN, sendo por isso, a região mais interessante do ponto de vista do filme. Relativamente aos 
filmes de Al1-xInxN, a relação encontrada entre as FWHM das curvas GID (1010) e dos φ-scans da 
reflexão (1014) dos filmes B (Al0,833In0,167N) e C (Al0,845In0,155N) segue o mesmo comportamento das 
camadas tampão B (Al0,071Ga0,929N) e C (Al0,136Ga0,864N), i. e., o alargamento da FWHM das curvas 
GID (1010) do filme C para o filme B é muito maior do que o alargamento da FWHM dos φ-scans 
da reflexão (1014) entre os mesmos filmes. Além disso, as razões entre as FWHM das GID (1010) 
dos filmes de Al1-xInxN e das camadas tampão Al1-yGayN B e C são aproximadamente constantes, o 
que parece indicar que as razões entre as deslocações em cunha serão, também, 
aproximadamente unitário. Estes resultados sugerem que não foram criadas novas deslocações 
em cunha nos filmes de Al1-xInxN tal como já foi reportado na ref. [Cle10] e, que a qualidade dos 
filmes de Al1-xInxN depende fortemente da qualidade dos substratos onde foram crescidos. Assim, 
é possível sugerir que o filme C (Al0,845In0,155N) apresenta mais deslocações em cunha porque a 
camada tampão onde este foi crescido, i. e., a camada C (Al0,136Ga0,864N) é a camada com mais 
defeitos extensos dos mencionados. No entanto, os φ-scans apontam para um comportamento 
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diferente com o aumento das larguras para os filmes e neste momento não fica esclarecido quais 




Figura VI.10: a) FWHM das RC (1010) medidas na configuração de GID com intensidades 
normalizadas. b) φ-scans em torno da reflexão (1014) das camadas tampão de Al1-yGayN. As RC e 
φ-scans representam-se em unidades relativas de ω e φ, respetivamente. 
 
Na tabela VI.6 resumem-se os valores das FWHM das rocking curves das reflexões (1010) obtidas 
na geometria de incidência rasante e das FWHM dos φ-scans da reflexão (1014) das camadas de 












Tabela VI.6: FWHM das rocking curves (1010) medidas na geometria GID e FWHM dos φ-scans da 






(1010) RC GID FWHM 
experimental (°) 
φ (1014) FWHM 
experimental (°) 
B Al0,071Ga0,929N 0,357±0,001 3,1±0,2 
C Al0,136Ga0,864N 0,800±0,040 3,8±0,3 




(1010) RC GID FWHM 
experimental (°) 
φ (1014) FWHM 
experimental (°) 
B Al0,833In0,167N 0,44±0,06 6,87±0,11 
C Al0,845In0,155N 0,80±0,04 6,93±0,15 
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Não foi possível determinar as FWHM das RC GID (1010) e RC (1014) do filme D (Al0,831In0,169N) 
devido à sobreposição das respetivas curvas da camada tampão D (Al0,309Ga0,691N) e filme D. 
Em jeito de conclusão da análise da qualidade cristalina macroscópica dos filmes de Al1-xInxN 
crescidos sobre as camadas de Al1-yGayN, provou-se que o filme crescido sobre a camada de GaN 
(y = 1) apresenta a melhor qualidade cristalina. Além de apresentar a menor densidade de 
deslocações em parafuso, possui também o maior comprimento de coerência lateral. Não se 
estabeleceu nenhuma relação entre variação de composição dos filmes de Al1-xInxN em 
profundidade com uma maior presença de defeitos extensos: verificou-se que o filme C de 
Al1-xInxN (Al0,845In0,155N) não apresenta a maior variação de composição em profundidade, mas é 
aquele que apresenta o menor comprimento de coerência lateral quando se comparam os filmes 
de Al1-xInxN A (Al0,835In0,165N), B (Al0,833In0,167N) e C (Al0,845In0,155N), já que, para o filme D, 
(Al0,831In0,169N), não foi possível determinar essa grandeza. Como irá ser demonstrado a seguir, o 
filme Al1-xInxN C (Al0,845In0,155N) apresenta igualmente a maior rugosidade de superfície, maior 
densidade de pits e, ainda, um estado de tensão não expectável, que poderá ser explicado por um 
mecanismo de nucleação diferente comparativamente aos outros filmes de Al1-xInxN e/ou à 
relação complicada, quer de defeitos extensos e intersticiais, quer no que diz respeito à 
morfologia. Foi também encontrada neste filme a presença de uma camada fina de AlN (≈ 40 nm) 
crescida sobre o substrato de safira que, de alguma forma, pode influenciar o crescimento do 
filme de Al1-xInxN. No entanto, não se espera que esta camada influencie negativamente a 
qualidade cristalina do filme. Porém, apesar de não ter sido possível provar, é provável que o 
crescimento desta camada influencie positivamente a densidade de deslocações em parafuso do 
Al1-xInxN (já que estas são menores no filme de Al1-xInxN C (Al0,845In0,155N) do que no filme de  
Al1-xInxN B (Al0,833In0,167N) mas tenha um efeito contrário relativamente às deslocações em cunha 
que são os defeitos dominantes em nitretos semicondutores.  
 
VI.3.3 Morfologia 
De forma a entender-se melhor as razões subjacentes às diferentes qualidades cristalinas dos 
filmes crescidos sobre camadas tampão de Al1-yGayN e GaN, foram realizados estudos da 
morfologia de superfície nas camadas tampão e nos filmes finais de Al1-xInxN (figura VI.11), 
recorrendo para o efeito à técnica de microscopia de força atómica (AFM). Estes estudos mostram 
que a camada tampão de GaN é a menos rugosa (rugosidade rms de 0,2 nm), sendo que os 
valores da rugosidade aumentam com a diminuição da fração molar de GaN das camadas tampão 
(as camadas tampão B (Al0,071Ga0,929N), C (Al0,136Ga0,864N) e D (Al0,309Ga0,691N) possuem valores de 
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rugosidade rms de 1,58 nm, 3,19 nm e 4,34 nm, respetivamente). Os valores da rugosidade rms 
das camadas tampão de GaN e de Al1-yGayN, assim como dos filmes de Al1-xInxN estão sumariados 
na tabela VI.7 e na figura VI.11i. A partir do histograma da figura VI.11i, verifica-se claramente que 
a rugosidade dos filmes de Al1-xInxN aumenta com as rugosidades das camadas tampão.  
Constata-se que, à exceção da camada tampão GaN e respetivo filme (Al0,835In0,165N), há variações 
da ordem dos 1-2 nm nas camadas tampão de Al1-yGayN e 2-3 nm nos filmes de Al1-xInxN para as 
rugosidades rms calculadas em pontos diferentes das amostras. A variação na rugosidade rms no 
filme Al0,835In0,165N crescido sobre GaN é inferior a 0,5 nm. Tendo em conta os resultados 
anteriores é possível concluir que existe uma tendência de aumento de rugosidade nas camadas 
tampão de Al1-yGayN e nos filmes de Al1-xInxN com a diminuição da fração molar de GaN. 
 
 
Tabela VI.7: Rugosidade rms das camadas de Al1-yGayN e dos filmes de Al1-xInxN e densidade de pits 


















A GaN 0,20 
B Al0,071Ga0,929N 1,58 
C Al0,136Ga0,864N 3,19 







Densidade de pits (cm-2) 
A Al0,835In0,165N 0,85 1,2x10
9 
B Al0,833In0,167N 2,77 4,2x10
9 
C Al0,845In0,155N 3,15 2,3x10
10 
D Al0,831In0,169N 5,48 2,2x10
10 
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Figura VI.11: Imagens de microscopia de força atómica (AFM) das amostras estudadas. a-d) 
Imagens de AFM dos filmes de Al1-xInxN das amostras A, B, C e D. e-h) Imagens de AFM das 
camadas tampão A, B, C e D. O perfil dos cortes representado com linhas oblíquas ao longo das 
várias imagens também é representado. i) Histograma ilustrando a rugosidade rms das camadas 
tampão de Al1-yGayN (retângulos com fundo vermelho) e dos filmes de Al1-xInxN (retângulos com 
fundo azul).  
CAPÍTULO VI: Estudo de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de Al1-yGayN 





As imagens de microscopia eletrónica de varrimento, SEM (figura VI.12) dos quatro filmes de  
Al1-xInxN revelam uma degradação semelhante da superfície com a diminuição da fração molar de 
GaN da camada tampão. Em particular, a densidade de pits aumenta significativamente com a 
diminuição da fração molar de GaN da camada tampão. Foi demonstrado que pits de forma 
hexagonal são o principal defeito em filmes de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN. 
Geralmente, são o terminus das threading dislocations que têm origem, como já foi referido, nas 
camadas tampão [Cle10]. Além disso, a técnica de SEM sugere que a morfologia é homogénea ao 




Figura VI.12: a) Imagens de microscopia eletrónica de varrimento dos filmes de Al1-xInxN A, B, C e 
D. b) Densidade de pits calculada a partir das imagens ilustradas em a) dos filmes de Al1-xInxN A, B, 
C e D.  
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VI.3.4 Análise dos estados de tensão 
 
As deformações, paralela     
          
  
 e perpendicular    
          
  
, das camadas tampão 
estão sumariadas na tabela VI.2 (página 161), onde a0 e c0 são os parâmetros de rede do 
composto relaxado. Estes valores foram derivados interpolando os parâmetros de rede relaxados 
dos binários discriminados na tabela I.1 (página 7).  
Como já foi referido, as camadas tampão dos ternários de Al1-yGayN encontram-se quase 
relaxadas. Apenas a camada tampão B possui um pequeno grau de tensão compressiva (tabela 
VI.2, página 161). A camada tampão de GaN está sob uma pequena tensão compressiva sendo 
esta situação típica para o GaN crescido sobre um substrato de safira-c [Zha11]. Os mapas do 
espaço recíproco da figura VI.1 (página 159) mostram que os centros das manchas associadas aos 
filmes de Al1-xInxN e camadas tampão de Al1-yGayN não se encontram exatamente posicionados 
numa linha vertical. Comparando os parâmetros de rede a das camadas tampão de Al1-yGayN e 
dos filmes de Al1-xInxN, conclui-se que o único filme de Al1-xInxN realmente pseudomórfico, i. e., 
a(filme) - a(camada tampão) ≈ 0, é o filme crescido sobre a camada tampão de GaN. Os outros 
filmes apresentam uma discrepância nos parâmetros de rede a. De acordo com os resultados da 
tabela VI.2 (página 161), o filme A encontra-se sob um estado de tensão tênsil, enquanto os filmes 
B (Al0,833In0,167N) e D (Al0,831In0,169N), apresentam um estado de tensão compressivo. Os estados de 
tensão medidos são, de facto, os esperados. Contudo, os filmes B e D apresentam um parâmetro 
de rede a maior do que a respetiva camada tampão indicando um pequeno grau de relaxação.  
Relativamente ao filme C (Al0,845In0,155N), apesar de se esperar um estado de tensão compressivo, 
este encontra-se sob um pequeno estado de tensão tênsil.  
A partir da figura VI.6 (página 171), demonstrou-se que a fração molar de InN varia ao longo das 
wafers. Assim, os estados de tensão variam ao longo das wafers. A figura VI.13 mostra as 
deformações paralelas e perpendiculares medidas em diferentes pontos ao longo das wafers para 
as amostras A, B e C. Note-se que esta análise não é possível para a amostra D, já que os máximos 
de Bragg do filme de Al1-xInxN e da camada tampão de Al1-yGayN encontram-se demasiadamente 
próximos e assim, não é possível a sua separação.  
Para a condição de compatibilidade de rede, ambas as deformações ortogonais são nulas. A 
fração molar que minimiza a tensão (deformação) encontra-se representada por áreas 
sombreadas na figura VI.13. O intervalo de condições de compatibilidade de rede é explicado pelo 
facto dos parâmetros de rede a do Al1-yGayN variarem ligeiramente ao longo da wafer.  
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Constata-se que o filme A (Al0,835In0,165N crescido sobre a camada tampão de GaN) se encontra sob 
um estado de tensão tênsil ao longo de toda a amostra sendo que este diminui ligeiramente no 
sentido à extremidade da wafer devido ao aumento da fração molar de InN verificada no mesmo 
sentido. O filme B (Al0,833In0,167N) encontra-se praticamente relaxado no centro da wafer já que a 
sua fração molar de InN é próxima da requerida para se obter a condição de compatibilidade de 
rede. Como já foi referido, e contrariamente às expetativas, o filme C (Al0,845In0,155N) encontra-se 







Figura VI.13: Deformações, paralela (ε||) e perpendicular (  ) dos filmes de Al1-xInxN (A, B e C) em 
função da fração molar de InN derivada para cada ponto medido das respetivas amostras.  
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VI.4 Correlação das propriedades estruturais e morfológicas  
 
É interessante notar que a rugosidade dos filmes, o rendimento mínimo do In obtido para o eixo 
<2113> e o alargamento das RC assimétricas tendem a aumentar com a diminuição da fração 
molar de GaN da camada tampão. Relativamente à direção de crescimento, a proporcionalidade 
não é observada. Além disso, o mesmo não sucede com o alargamento das RC simétricas. No 
entanto, como a caracterização dos defeitos cristalinos, realizada através da técnica de difração 
de raios-X, depende das quantidades FWHM e a3 (fração lorentziana da Pseudo-Voigt) que 
descrevem as rocking curves, é difícil estabelecer uma relação entre a qualidade cristalina 
macroscópica fornecida pelas técnicas RBS e XRD e a morfologia das camadas tampão. Por outro 
lado, a análise individual das FWHM das RC (1014) e (0004) das camadas tampão de Al1-yGayN 
parece sugerir que a camada tampão B, ou seja, Al0,071Ga0,929N, é a camada com mais deslocações 
em parafuso e, é aquela, que segundo a técnica de RBS apresenta o maior gradiente de 
composição em profundidade. No entanto, comparando individualmente as quantidades a3 das 
reflexões (1014) e (0004) das camadas tampão Al1-yGayN, verifica-se que é a camada tampão C, 
Al0,136Ga0,864N, que parece possuir uma maior quantidade de defeitos estruturais de determinada 
natureza que se relaciona com a maior quantidade a3 que provém do ajuste da rocking curve. 
Todavia, o modelo de defeitos descrito pelos autores da ref. [Met98], que correlaciona ambas as 
quantidades (FWHM e a3), mostra que as camadas tampão de Al1-yGayN aparentam ter 
comprimentos de coerência lateral semelhantes (dentro do erro, figura VI.9b, VI.9c e VI.9d, 
página 179), mas, a densidade de deslocações em parafuso da camada tampão B (Al0,071Ga0,929N) é 
três vezes superior à densidade de deslocações em parafuso da camada tampão C (Al0,136Ga0,864N). 
Relativamente aos filmes de Al1-xInxN crescidos sobre as camadas de Al1-yGayN, verifica-se que, 
para as reflexões medidas ((1014) e (0004)), a FWHM e a componente a3 é maior no filme C 
(Al0,845In0,155N). Este filme ainda apresenta o menor comprimento de coerência lateral e a maior 
densidade de deslocações em cunha que, como já foi referido, é o defeito dominante em nitretos. 
Porém, a densidade de deslocações em parafuso obtida das medidas de XRD do filme C 
(Al0,845In0,155N) é menor do que a densidade de deslocações em parafuso do filme B (Al0,833In0,167N). 
Além do referido anteriormente, a densidade dos diversos tipos de defeitos em determinada 
camada tampão é sempre inferior, comparativamente ao determinado para o respetivo filme. 
Pode, portanto, concluir-se, que apesar de haver uma relação entre a densidade de defeitos em 
filmes de Al1-xInxN e a densidade de defeitos nas camadas onde estes foram crescidos (Al1-yGayN), 
há ainda defeitos que existem nos filmes de Al1-xInxN que contribuem para o alargamento e/ou 
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aumento da componente a3 das RCs que não existem nas camadas de Al1-yGayN. Este alargamento 
não pode ser devido ao efeito da composição no alargamento intrínseco das RC, uma vez que este 
pode ser desprezado face ao provocado pela presença de defeitos. Acresce mencionar que, o 
facto da componente a3 da RC ser independente da espessura do filme e a diferença entre as 
FWHM experimentais e simuladas continuar a ser maior nos filmes de Al1-xInxN, reforça a ideia de 
que, existem ainda defeitos nos filmes de Al1-xInxN que não estão presentes nas camadas tampão 
de Al1-yGayN. De acordo com os dados de SEM disponíveis não é possível afirmar que esse defeito 
adicional presente nos filmes de Al1-xInxN sejam os pits. No entanto, as imagens de AFM parecem 
sugerir que, a existirem pits na superfície das camadas de Al1-yGayN, a sua densidade deverá ser 
muito pequena. Há ainda a considerar a hipótese de que, o maior rendimento mínimo 
determinado por RBS nas extremidades das filmes pode apontar para a formação de aglomerados 
de In ou para um aumento de defeitos como por exemplo a densidade de deslocações (aumento 
das FWHM das RC) em filmes de Al1-xInxN crescidos sobre camadas compostas por ternários.  
A relaxação das camadas tampão de Al1-yGayN pode ser facilitada por uma maior rugosidade da 
superfície das camadas tampão e dos filmes. O estado de tensão final de um filme hetero-
epitaxial é determinado pelas tensões extrínsecas impostas pela diferença dos coeficientes de 
expansão térmica do substrato e do filme, mas também por tensões intrínsecas associadas a 
mecanismos de nucleação e mesmo de incorporação de impurezas e de defeitos. No caso em 
análise, as tensões devido ao desajuste térmico, assim como a introdução de impurezas deverão 
ser comparáveis. Assim, atribui-se o estado de tensão tênsil observado no filme C (Al0,845In0,155N), 
que é o filme que apresenta uma maior densidade de defeitos, a um esquema de nucleação 
diferente influenciada por uma maior mosaicidade associada à torção da camada tampão de 
Al1-yGayN e/ou à rugosidade da superfície. Deve também ter-se em conta que a componente a3 
das RC da camada tampão de Al1-yGayN e respetivo filme de Al1-xInxN está correlacionada com 
algum defeito estrutural que pode afetar, por si, o crescimento do filme. No entanto, não foi 
possível estabelecer uma relação entre alguma grandeza física que relaciona o crescimento do 
filme com a referida componente a3. 
Uma tensão tênsil encontrada, por exemplo, no filme de Al1-xInxN C (Al0,845In0,155N) é, também, 
geralmente vista, no crescimento de filmes de GaN como sendo atribuída ao crescimento tri-
dimensional e coalescência de ilhas [Rag05]. A nucleação e crescimento de filmes de Al1-xInxN 
podem ser igualmente influenciados por uma contaminação ou formação de um óxido na 
superfície da camada tampão. Esta última explicação prende-se com o facto de que o crescimento 
do filme de Al1-xInxN ter sido efetuado sem o recurso a uma camada tampão intermédia. 
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Filmes finos de Al1-xInxN, com composição próxima da condição de compatibilidade de rede, foram 
crescidos com sucesso sobre camadas tampão de Al1-yGayN com diferentes frações molares de 
GaN (y = 1, ≈ 0,93, ≈ 0,86 and ≈ 0,69). A composição, propriedades estruturais e morfológicas do 
filme de Al1-xInxN, assim como das camadas tampão de Al1-yGayN foram estudadas. Verifica-se uma 
melhor qualidade cristalina no filme de Al1-xInxN crescido sobre a camada tampão de GaN. De 
facto, este filme de Al1-xInxN apresenta uma qualidade superior em termos estruturais e 
morfológicos. Além de uma qualidade superior, o filme de Al1-xInxN foi crescido 
pseudomorficamente sobre a camada tampão de GaN e apresenta menores rendimentos 
mínimos de RBS/C, menores larguras a meia altura das RC e ainda apresenta a superfície menos 
rugosa e ainda a menor densidade de pits. Os filmes de Al1-xInxN crescidos sobre as camadas 
tampão de Al1-yGayN apresentam maiores rugosidades de superfície. Constatou-se que a 
rugosidade dos filmes finos de Al1-xInxN tende a aumentar com a diminuição da fração molar de 
GaN das camadas tampão de Al1-yGayN. Atribui-se este efeito à tendência do aumento da 
rugosidade das camadas tampão de Al1-yGayN com a diminuição da fração molar de GaN das 
mesmas. Foi observado um aumento da densidade de pits na superfície nas amostras mais 
rugosas (filmes de Al1-xInxN crescidos sobre os ternários Al1-yGayN). Foi encontrada uma elevada 
densidade de deslocações nas camadas tampão de Al1-yGayN apesar destas camadas tampão 
apresentarem rendimentos mínimos associados a uma boa e homogénea qualidade cristalina. A 
identificação da presença de tais deslocações foi inferida a partir do alargamento acentuado das 
RC simétricas e assimétricas. A qualidade dos filmes de Al1-xInxN é influenciada por essa elevada 
densidade de deslocações e ainda pela qualidade morfológica inferior observada nos filmes de 
Al1-xInxN crescidos sobre as camadas tampão dos ternários de Al1-yGayN. Os filmes de Al1-xInxN 
crescidos sobre as camadas tampão dos ternários de Al1-yGayN exibem também rendimentos 
mínimos de RBS/C do In superiores. O maior rendimento mínimo do In constatado nos filmes de 
Al1-xInxN crescidos sobre as camadas tampão de Al1-yGayN pode ser explicado a partir de uma 
maior quantidade de In intersticial causado, por exemplo, pela interação do In com defeitos da 
rede, aglomeração de In ou separação de fase. Estes resultados indicam que as camadas tampão 
de Al1-yGayN influenciam a qualidade do cristal de Al1-xInxN crescido sobre as mesmas. Além disso, 
os estados de tensão dos filmes de Al1-xInxN são influenciados pela qualidade da camada tampão 
de Al1-yGayN indicando que diferentes mecanismos de nucleação podem estar presentes nas 
várias camadas tampão de Al1-yGayN. Em regra, os filmes de Al1-xInxN mostram um aumento da 
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fração molar de InN no sentido da extremidade da wafer e uma diminuição da qualidade 
cristalina. O gradiente de temperatura durante o crescimento poderá explicar ambas as 




A grandeza comprimento de coerência lateral foi determinada a partir de rocking curves da 
reflexão (0004). No entanto, como se demonstrou no capítulo III, o valor mais provável para essa 
grandeza é derivado a partir da reflexão (0002), o que significa que os valores absolutos mais 
prováveis para o comprimento de coerência lateral, determinados neste capítulo, podem ser 
aproximadamente o dobro dos determinados. No entanto, usando a mesma reflexão, a 
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Neste capítulo descreve-se o estudo das propriedades estruturais e óticas de super-redes 
compostas por pontos quânticos de GaN envolvidos por camadas de AlN. Doravante, estas 
estruturas serão designadas, simplesmente, por super-redes. Conforme descrito no capítulo II, 
essas super-redes foram crescidas com ou sem capa de AlN, camada tampão de AlN e substratos 
de SiC ou Al2O3/AlN (0001).  
Serão explorados os efeitos de recozimento a diferentes temperaturas e fluências de implantação 
do ião lantanídeo Eu2+ nas várias super-redes.  
Como foi referido no capítulo introdutório desta tese, para além da descrição exaustiva, quer 
estrutural, quer ótica destas amostras, existe uma evidente motivação tecnológica na elaboração 
e desenvolvimento de dispositivos optoelectrónicos partindo do recurso a este tipo de sistema. 
Por conseguinte, a descrição das propriedades estruturais, posteriormente, das suas propriedades 
óticas e, finalmente, da correlação das mesmas, é essencial para um esclarecimento conciso do 
comportamento destas super-redes quando sujeitas a recozimentos e à implantação de Eu.  
 
VII.2 Resultados experimentais 
 
VII.2.1 Estudo estrutural das amostras virgens 
 
Na figura VII.1a mostra-se o mapa do espaço recíproco da difração em torno da reflexão (0002) do 
substrato de SiC da amostra N2 com 6 períodos (vide capítulo II, páginas 
 19-22). São visíveis as ordens de difração SL0, SL-1 e SL1, respetivamente. A presença destas 
ordens de difração mostra que se está na presença de uma estrutura com uma determinada 
repetição em profundidade. Além disso, revela a boa qualidade cristalina das interfaces internas 
da estrutura periódica. Como expectável para uma amostra de boa qualidade cristalina, a ordem 
de difração SL0 apresenta o mesmo Qx (≈ 0 nm
-1) que o substrato de SiC mostrando que não 
existem inclinações macroscópicas. Por outro lado, e como já mencionado, a posição em Qz da 
ordem de difração SL0 está relacionada com o parâmetro de rede c, médio, entre o AlN e o GaN 
da super-rede. Todavia, devido à pouca quantidade de pontos quânticos de GaN, a obtenção de 
um sinal direto destes requer a utilização de difração de raios-X com incidência rasante ou o 
recurso a uma fonte de um sincrotrão [Cha04].  
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Figura VII.1: Mapa do espaço recíproco da difração em torno da reflexão (0002) do substrato de 
SiC e de AlN das amostras virgens N2 a) e N81, N82 e N83 c), respetivamente. b) Imagem de AFM 
mostrando os pontos quânticos de GaN na superfície da amostra N2.Mapa do espaço recíproco da 
difração em torno da reflexão (1015) do substrato AlN das amostras virgens N81, N82 e N83 d), 
respetivamente. Mapa do espaço recíproco em torno da reflexão (1015) do AlN da amostra N91, 
e) e varrimento 2θ-ω em torno da reflexão (0002) do AlN da amostra e N92, f), respetivamente.  
b)
) 





   
d)
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e)
) 
   
f) 
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A linha, identificada como linha do detetor, está relacionada com a saturação do detetor. 
Na figura VII.1b mostra-se uma imagem de AFM de uma estrutura típica composta por pontos 
quânticos de GaN na superfície da amostra. 
As figuras VII.1c e VII.1d mostram os mapas do espaço recíproco das reflexões simétrica (0002) e 
assimétrica (1015) nas amostras N81, N82 e N83 (descritas no capítulo II, páginas 20,21), 
respetivamente. Tal como na amostra N2, não se observam inclinações macroscópicas nestas 
amostras já que, o centro da mancha na direção Qx correspondente à reflexão (0002) do AlN, 
coincide praticamente com o centro das manchas atribuídas às diversas ordens de difração. 
Porém, as ordens de difração da amostra N81 aparentam serem manchas elípticas prolongadas ao 
longo de Qz e, este alongamento não se verifica nas amostras N82 e N83. Os mapas do espaço 
recíproco em torno da reflexão (1015) do AlN das amostras N81 permitem afirmar, a partir dos 
centros em Qx de algumas das manchas das SL, que a super-rede possui um estado de tensão 
diferente ao do AlN da camada tampão. Paralelamente, identifica-se que outra parte da 
heteroestrutura da amostra N81 cresceu pseudomorficamente com o AlN da camada tampão. Os 
sinais, ou manchas, da super-rede de ambos os estados de tensão mencionados anteriormente 
estão identificados na figura VII.1d como R1 e R2, respetivamente. Pelo referido, verifica-se que 
as super-redes das amostras N82 e N83 cresceram pseudomorficamente com as respetivas 
camadas tampão de AlN. O mapa do espaço recíproco em torno da reflexão assimétrica (1015) do 
AlN da amostra N91 mostra, também, que a super-rede cresceu pseudomorficamente com o AlN 
da camada tampão (figura VII.1e) e que, a qualidade cristalina desta amostra e da amostra N92 é 
elevada. Esta é demonstrada pelo número de ordens de difração presentes no varrimento angular 
em torno da reflexão (0002) do AlN da amostra N92 como se representa na figura VII.1f. Apesar 
da técnica de XRR não permitir, de forma direta, a conclusão de que se está perante um tipo de 
estrutura composta por pontos quânticos, esta técnica fornece informação adicional acerca 
destas heteroestruturas. 
Na figura VII.2 mostram-se mapas da refletividade de várias amostras. Evidenciam-se diversas 
ordens de difração correspondentes a mapas do espaço recíproco em torno da reflexão (0000),  
i. e., da superfície da amostra.  
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Figura VII.2: Mapas do espaço recíproco da refletividade de raios-X das amostras N2 a), N81, N82, 
N83, b) e N111 e N112, c). São visíveis diversas ordens de difração (até à 4ª ordem) na amostra 
N2, e, ao longo de Qx, mostra-se a presença de artefactos designados por bananas. Estes 
resultados revelam uma estrutura correlacionada verticalmente. O mapa de XRR da amostra N81 
evidencia a presença de duas super-redes intrínsecas da heteroestrutura.   
 
Nos mapas do espaço recíproco da refletividade, a qualidade cristalina é igualmente avaliada pelo 
número de ordens de difração presentes [Mik94]. Todavia, devido ao reduzido ângulo de 
incidência, a sensibilidade desta técnica para com a superfície é superior quando comparada com 
a técnica de XRD. Note-se que o ângulo de incidência para o material SiC na reflexão (0002)  
situa-se em torno dos 17°; ao invés, quando se efetua uma medida de refletividade, este situa-se 
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abaixo dos 0,5° para praticamente todos os materiais. Além de informação relativa à qualidade 
cristalina, os mapas do espaço recíproco da difração (figura VII.1) e reflexão (figura VII.2) 
fornecem a informação da dimensão do período da heteroestrutura quântica recorrendo apenas 
à lei de Bragg, tal como foi descrito no capítulo III. Particularmente, a medida de refletividade de 
raios-X usando não só a radiação especular (em que o ângulo de incidência iguala o ângulo de 
reflexão) mas também a radiação difusa, mostra nestas amostras, a presença de linhas de 
intensidade difusa horizontais (vide figura VII.2a) denominadas por bananas. A presença dessas 
bananas está relacionada com a identificação de uma estrutura correlacionada verticalmente 
[Mik94] podendo ser esperada para pontos quânticos de GaN alinhados verticalmente em 
profundidade. Recorrendo a uma fonte de sincrotrão poderia ser possível determinar o 
espaçamento entre os pontos quânticos de GaN da mesma forma que é possível determinar a 
periodicidade vertical das heteroestruturas usando fontes comerciais de raios-X, ou seja, a partir 
da lei de Bragg [Hol99]. As denominadas “asas de Yoneda”, identificadas também na figura VII.2a 
mostram que a rugosidade tem a característica particular de ser replicada em profundidade 
[Hol94]. Esta constatação é, igualmente concordante com a hipótese da presença de pontos 
quânticos na superfície e em profundidade.  
A partir da reflexão especular, que representa um corte do mapa do espaço recíproco da 
refletividade ao longo de Qx=0 nm
-1 pode derivar-se o espaçamento da bi-camada (período) e, 
ainda, obter informação relativamente às espessuras individuais das camadas que compõem a 
super-rede. Todavia, em particular nas amostras deste capítulo de tese, é preciso ter em mente 
que são heteroestruturas compostas por pontos quânticos. Os modelos que permitem derivar as 
espessuras de camadas individuais, através da técnica de XRR, não entram em conta com estas 
estruturas quânticas particulares. Assim, a modelação e ajuste dos perfis especulares da 
refletividade de raios-X foi efetuada recorrendo a um modelo assumindo camadas de Al1-xGaxN de 
modo a simular a região entre pontos quânticos, incluindo estes. Trata-se, porém, de uma 
aproximação. Contudo, os resultados das espessuras individuais obtidas estão de acordo com os 
valores nominais fornecidos e, ainda, com os resultados obtidos recorrendo à técnica de RBS. 
Além das espessuras individuais (e do período da super-rede), os resultados do ajuste dos perfis 
de XRR fornecem informação relativamente à densidade dos materiais por intermédio da 
grandeza física denominada por densidade de dispersão. A parte real desta grandeza é 
diretamente proporcional à densidade em massa de um material [Mik94]. Além disso, fornece 
informação da rugosidade individual das camadas. No entanto, a rugosidade neste tipo de 
amostras é fortemente influenciada pela presença dos pontos quânticos. Consequentemente, é 
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impossível separar a rugosidade da superfície dos pontos quânticos da rugosidade entre pontos 
quânticos [Mik94,Dar97]. Deve-se notar que o ajuste simplificado (que recorre a camadas de 
Al1-xGaxN) pode afetar as espessuras individuais e suas rugosidades mantendo, bem descrita, a 
espessura da bi-camada. Todavia, apesar do problema da separação dos efeitos 
rugosidade/pontos quânticos de GaN, é possível efetuar a comparação de amostras sujeitas a 
diferentes tratamentos térmicos.  
Na figura VII.3a apresenta-se a curva correspondendo ao perfil especular da técnica de XRR e 
respetivo ajuste do mesmo para a amostra N2. O ajuste foi efetuado usando o método recursivo 
de Parratt [Par54]. A figura VII.3b mostra o resultado do ajuste do perfil de XRR representado na 
figura VII.3a. Esse resultado é expresso como sendo a densidade de dispersão em função da 
profundidade na amostra.  
 
 
Figura VII.3: a) Perfil especular da refletividade de raios-X e simulação do mesmo para a amostra 
N2 no seu estado virgem. Insere-se no interior da figura a estrutura assumida na simulação. b) 
Densidade de dispersão em função da profundidade. Os máximos correspondem às regiões dos 
pontos quânticos de GaN sendo que as partes praticamente horizontais entre os máximos 
correspondem às camadas envolventes de AlN. Mostra-se, igualmente, a região correspondente à 
camada intermédia de AlN, ou camada tampão de AlN e a densidade de dispersão do substrato de 
SiC. 
 
A densidade de dispersão, cujo modelo usado é descrito em [Mag07], permite inferir que nas 
regiões correspondentes aos pontos quânticos de GaN (expressos pelos máximos na figura VII.3b) 
a densidade varia ligeiramente com a profundidade sugerindo que para os pontos quânticos esta 
grandeza por unidade de área não é constante em profundidade. Contudo, as camadas de AlN 
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que envolvem os pontos quânticos de GaN apresentam, como é expectável, densidades de 
dispersão (e consequentemente, densidades atómicas) muito semelhantes. 
Na tabela VII.1 comparam-se as espessuras das camadas individuais e, consequentemente, do 
período da amostra N2, derivados recorrendo ao ajuste da curva especular de XRR e ajuste dos 
espetros random de RBS representados na figura VII.4 (página 200). Note-se que as incertezas 
apresentadas para as espessuras das camadas individuais, assim como para a rugosidade das 
mesmas, correspondem, apenas, ao efeito que essas incertezas produzem na qualidade do ajuste 








1 0,78 ± 0,14 0,3 ± 0,1 1,9 
2 10,02 ±0, 82 0,9 ± 0,4 9,9 
3 1,64 ± 0,14 0,2 ± 0,1 2,2 
4 9,56 ± 0,82 0,8 ± 0,4 8,5 
5 1,84 ± 0,14 0,2 ± 0,1 2,3 
6 9,46 ± 0,82 1,9 ± 0,4 8,6 
7 2,05 ± 0,14 0,3 ± 0,1 2,4 
8 9,17 ± 0,82 1.0 ± 0,4 8,6 
9 2,37 ± 0,14 0,2 ± 0,1 2,7 
10 9,17 ± 0,82 1,0 ± 0,4 9,3 
11 1,99 ± 0,14 0,5 ± 0,1 2,9 
12 43,00 ± 3,26 1,3 ± 0,8 44,5 
 
Tabela VII.1: Espessuras das camadas individuais obtidas usando as técnicas de XRR e de RBS e 
rugosidades das camadas individuais da amostra N2 derivadas via XRR. As incertezas 
apresentadas correspondem, apenas, ao efeito que a variação das grandezas espessura da 
camada e rugosidade tem na qualidade do ajuste da curva simulada e comparação visual com a 
curva experimental. 
 
Tal como descrito exaustivamente no capítulo III desta tese, a técnica de RBS/C é muito sensível à 
presença de pequenas quantidades de impurezas pesadas numa matriz mais leve. Assim, esta 
técnica pode fornecer informação acerca da qualidade cristalina dos pontos quânticos de GaN. A 
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figura VII.4a mostra os espetros random e alinhado segundo a direção <0001> da super-rede N2, 
 i. e., a super-rede composta por seis períodos de pontos quânticos de GaN envolvidos por 
camadas de AlN. Os espetros foram adquiridos usando partículas He+ de 2 MeV como feixe 
incidente. O ângulo de inclinação entre o feixe e a amostra é de 5°. No caso particular da amostra 
N2, através do rendimento mínimo de RBS/C, verificou-se que a qualidade dos pontos quânticos 
de GaN é melhor para o interior da super-rede quando comparada com a qualidade dos mesmos 
da superfície. Atribui-se esta diferença de qualidade cristalina dos pontos quânticos de GaN à 
oxidação da superfície ou mesmo a uma danificação das estruturas à superfície. Na figura VII.4b 
mostra-se um varrimento angular adquirido ao longo de <0001>, da amostra N2 virgem para duas 
regiões de profundidade distintas. Estas regiões estão identificadas na figura VII.4a por j1 e j2 
para a região espetral correspondente ao sinal do Al, e, j3 e j4 para a região correspondente ao 
sinal do Ga dos pontos quânticos. Os rendimentos mínimos obtidos a partir do varrimento angular 
para o Al e para o Ga de regiões mais interiores da super-rede são equiparáveis 
(aproximadamente 7,7%). Enquanto o AlN da região mais superficial mostra a mesma boa 
qualidade cristalina, o rendimento mínimo da janela superficial do GaN é elevado (concluído da 
figura VII.4a e VII.4b). No entanto, com uma inclinação de 5°, não é possível separar as várias 
camadas dos pontos quânticos de GaN. Contudo, a resolução em profundidade pode ser 
aumentada através de execução de medidas em incidência rasante. Para além desta, a confiança 
dos resultados pode ainda ser aumentada, ajustando simultaneamente conjuntos de espetros 
adquiridos a inclinações diferentes. Na figura VII.4c mostram-se espetros experimentais de RBS 
adquiridos com as inclinações de θ = 78° e θ = 82° juntamente com os respetivos ajustes. Nesta 
geometria as camadas correspondentes aos pontos quânticos de GaN são totalmente separáveis. 
Os ajustes foram efetuados com o código NDF [Bar97]. Por forma a descrever o efeito dos pontos 
quânticos cilíndricos na resolução em energia de um espetro foi usado o modelo descrito em 
[Bar04]. Devido ao facto do modelo usado não descrever pontos quânticos de GaN na superfície, 
o que é o caso da amostra N2, a primeira camada (em torno do canal 575 representado na figura 
VII.4c) não é bem simulada. A espessura da bi-camada de AlN/GaN é determinada pela separação 
entre os picos de Ga e, assim, é bem determinada. Porém, as espessuras das camadas individuais 
é ambígua, pois, ajustes igualmente bons são obtidos a partir de várias combinações de 
espessuras e frações volúmicas de GaN. Para obter os valores apresentados na tabela VII.1 foram 
assumidos QDs com uma altura de 2,6 nm, correspondente ao tamanho determinado através de 
imagens de TEM em amostras semelhantes (figura VII.9, página 207). A média do período obtida a 
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partir da técnica de RBS difere apenas de ≈ 0,4 Å daquele derivado via XRR, ≈ 11,25 nm e 
≈ 11,21 nm, respetivamente.      
 
Figura VII.4: a) Espetros random e alinhado ao longo do eixo <0001> da amostra N2 virgem. 
Indica-se o intervalo de canais (energia) usados para integração dos espetros que compõem o 
varrimento angular. j1-2 e j3-4 são diferentes regiões em profundidade correspondentes aos 
elementos Al das camadas envolventes de AlN e ao Ga dos pontos quânticos da super-rede, 
respetivamente. b) Varrimento ao longo do eixo <0001> da amostra N2 virgem. c) Espetros de RBS 
e respetivos ajustes da amostra N2 virgem para duas inclinações diferentes.  
 
VII.2.2 Estudo do recozimento das amostras e da estabilidade térmica  
 
As figuras VII.5a e VII.5b mostram os mapas de difração do espaço recíproco da reflexão (0002) 
em torno do substrato de SiC da amostra N2 tratada termicamente às temperaturas de 1100 °C e 
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1200 °C, respetivamente. É notório um aumento da radiação difusa distribuída em torno da 
ordem de difração SL0.   
 
Figura VII.5: Mapa da difração do espaço recíproco em torno da reflexão (0002) do SiC da amostra 
N2 recozida à temperatura de 1100 °C e 1200 °C, a) e b), respetivamente. Sobreposição de 
varrimentos radiais em torno da reflexão simétrica (0002) do SiC mostrando a comparação entre a 
amostra N2 virgem e a amostra N2 recozida a 1100 °C e 1200 °C, c).  
 
Por outro lado verifica-se que a estrutura interna da super-rede se mantém inalterada, e, há 
mesmo uma melhoria da qualidade das interfaces e/ou da qualidade cristalina da superfície. Estas 
observações inferem-se do aumento da intensidade das ordens de difração SL-1 e SL1, já que a 
estatística usada foi a mesma da amostra virgem. Estas ordens de difração são resultado do 
fenómeno de interferência entre os feixes refletidos nos binários AlN da camada tampão, AlN das 
camadas envolventes dos pontos quânticos de GaN e nos próprios pontos quânticos de GaN. A 
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figura VII.5c mostra a sobreposição de varrimentos radiais em torno da reflexão simétrica (0002) 
das amostras N2 virgem, recozida a 1100°C e 1200 °C, respetivamente. O aumento da FWHM do 
substrato mostra que a sua qualidade cristalina diminui. Porém, mesmo para a temperatura mais 
elevada, a estrutura da super-rede é preservada.     
Nas figuras VII.6a e VII.6b representam-se os efeitos da temperatura nos perfis especulares de XRR 
e o resultado dos ajustes das respetivas curvas, respetivamente. 
 
Figura VII.6: a) Sobreposição dos varrimentos especulares da refletividade de raios-X da amostra 
N2 recozida a 1000 °C, 1100 °C e 1200 °C. b) Densidade de dispersão em função da profundidade 
das mesmas amostras.  
 
Como se identifica, após o tratamento térmico, ocorre desvio nos máximos das ordens SL1 até SL4 
que podem estar associados a flutuações de espessuras, e, em particular, à diminuição da 
espessura da camada de GaN dos pontos quânticos da superfície. Igualmente, o número de 
franjas de Kiessig, n, identificadas na figura VII.6a, e, que são o resultado da interferência múltipla 
entre camadas da heteroestrutura quântica, é determinado pelo número de períodos, m, da 
super-rede como sendo n = m - 2. Verifica-se que n é reduzido de quatro para três. Esta redução 
do número de franjas pode ser associada à redução da espessura do primeiro período da 
heteroestrutura devido à dissociação dos pontos quânticos de GaN da superfície. De facto, a 
redução de uma franja de oscilação mostra que um dos períodos da super-rede desaparece e essa 
circunstância é provada de facto com as medidas de RBS que se apresentam subsequentemente. 
Antes de se mostrarem e analisarem os referidos espetros é necessário resumir-se os resultados 
fundamentais provenientes da análise das curvas especulares de XRR representadas na figura 
VII.6a e traduzidos na figura VII.6b. Assim, a partir da figura VII.6b é possível inferir-se o seguinte: 
 
CAPÍTULO VII: Estudo das propriedades estruturais e óticas de pontos quânticos de GaN em 





1. Expansão do período da super-rede. O deslocamento dos “picos” associados aos pontos 
quânticos de GaN para a direita (maiores profundidades). Este efeito é mais notório para 
profundidades mais elevadas. 
2. Redução com a temperatura da densidade de dispersão das regiões correspondentes às 
camadas dos pontos quânticos de GaN. Esta informação permite concluir que a região 
correspondente aos pontos quânticos de GaN se tornou uma região de mistura.  
3. A forma assimétrica dos “picos” de GaN mostra um aumento da rugosidade nessas 
mesmas camadas conforme sugerido pelas simulações.   
4. Se, no ajuste do perfil da refletividade se usar como variável livre de ajuste a densidade 
de dispersão das camadas de AlN, no final do ajuste, os valores resultantes do mesmo 
para a referida grandeza não sofrerão alterações significativas. É necessário alertar que a 
sua espessura é alterada devido à re-distribuição das espessuras das bi-camadas. 
 
A figura VII.7 mostra espetros de RBS adquiridos com He+ e 1,6 MeV antes e após o recozimento a 
1000 °C e 1100 °C, respetivamente. Após o recozimento a 1100 °C, a camada dos pontos 
quânticos de GaN da superfície é destruída e parte do Ga da superfície é removido.  
 
 
Figura VII.7: Ampliação dos espetros random de RBS da amostra N2 virgem, onde se incluem os 
espetros random de RBS da mesma amostra recozida a 1000 °C e 1100 °C, respetivamente.  
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No entanto, como o AlN é mais estável a temperaturas mais elevadas, a segunda camada pode 
agir como uma proteção para a camada seguinte dos pontos quânticos de GaN. Esta situação foi 
igualmente observada em filmes espessos de GaN recozidos usando uma capa protetora de AlN 
[Lor04]. 
Na realidade, foi observada, apenas, uma pequena alteração da estrutura das camadas mais 
interiores sendo que foi preservada a estrutura da multicamada, tal como já foi sugerido pelos 
mapas de XRD. O espetro de RBS da amostra recozida a 1000°C mostra um ligeiro aumento do 
rendimento entre os dois picos correspondentes às duas primeiras camadas de pontos quânticos 
de GaN. Este aumento pode ser devido a uma inter-difusão nas interfaces. Para maiores 
temperaturas de recozimento, os picos do GaN no espetro ficam melhor definidos. Este aumento 
de definição dos picos deve-se à homogeneização da superfície da primeira camada, e, 
consequente diminuição do straggling da energia do feixe de He+ ao atravessar a primeira 
camada. Em virtude do efeito da inter-difusão no espetro de RBS ser competitivo com o efeito 
descrito anteriormente, o efeito da inter-difusão pode ser mascarado pelo primeiro.   
Em jeito de conclusão, o efeito do recozimento nas propriedades estruturais de heteroestruturas 
quânticas da amostra N2 corresponde à destruição do Ga da superfície a 1100 °C devido ao facto 
de não se ter usado uma camada protetora de AlN na superfície aquando do tratamento térmico. 
Por outro lado, os pontos quânticos de GaN de regiões mais interiores da super-rede são 
protegidos pelas camadas de AlN. Apesar da estrutura da super-rede se manter inalterada, 
mesmo para temperaturas tão elevadas como 1200 °C, existem algumas indicações de que ocorre 
inter-difusão nas camadas e aumento da rugosidade nas interfaces. 
Todavia, apesar da descrição exaustiva estrutural das amostras recorrendo às técnicas de XRD e 
de RBS, não é retirada qualquer informação acerca das dimensões dos pontos quânticos de GaN. 
Uma forma direta de obter informação sobre a dimensão e forma dos pontos quânticos de GaN 
consiste na utilização de técnicas estruturais de análise direta tais como o TEM. No entanto, o 
tempo necessário para a preparação das amostras é muito significativo e dispendioso. Além disso, 
muitas vezes não é possível obter informação proveniente de várias zonas das amostras e 
consequentemente a amostragem, é, na maioria das vezes, pequena. Contudo, é possível 
recorrendo a técnicas de espetroscopia ótica, tal como a fotoluminescência, obter informação da 
dimensão relativa de pontos quânticos [Dam99,Wid99,Gui09,Wid98].  
Tipicamente os processos de recombinação radiativa dos pontos quânticos de GaN abrange a 
região espetral do ultravioleta ao azul. A localização energética, forma e largura a meia altura da 
banda de luminescência dependem do balanço energético entre os efeitos de confinamento 
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quântico, QC (do inglês Quantum Confinement) que tende a aumentar o hiato de energia, os 
efeitos da tensão e o efeito de Stark nestes sistemas de baixa dimensionalidade, QCSE (do inglês 
Quantum Confined Stark effect), que tende a diminuir o hiato de energia 
[Dam99,Wid99,Bre03,Sal04,Gui06,Bra09,Wid98,Bre06,And01,Sar07]. De facto, amostras com 
pontos quânticos pequenos de GaN emitem tipicamente acima ou perto do hiato de energia do 
GaN (≈ 3,4 eV), fundamentalmente devido ao efeito de QC. Por outro lado, amostras com pontos 
quânticos de GaN maiores emitem a menores energias devido à predominância do efeito QCSE. A 
variação da localização energética da recombinação excitónica dos pontos quânticos de GaN em 
função do tamanho dos mesmos foi recentemente reportada, num estudo teórico efetuado com 
base em amostras semelhantes às analisadas neste capítulo, e revela a ocorrência de um desvio 
do máximo de emissão (na direção de menores energias) de ≈ 0,74 eV para pontos quânticos de 
GaN com alturas médias entre os 2,3 nm a 4 nm [And01].  
No caso das amostras estudadas, a FWHM da recombinação excitónica é de aproximadamente 
300 meV o que está de acordo com a presença de pontos quânticos de GaN com dimensões 
homogéneas [Gui06]. Todavia, mostra-se nas figuras VII.8a uma assimetria do máximo da emissão 
que pode estar relacionado com a distribuição bi-modal de tamanhos dos pontos quânticos de 
GaN nas amostras N83 e N111 [Ade04]. 
Tal como ficou explícito nos parágrafos anteriores, o recozimento de amostras compostas por 
pontos quânticos induz comportamentos diferentes nas super-redes, entre os quais se salientam 
também os observados em medidas de fotoluminescência. A figura VII.8a permite observar que, o 
tratamento térmico nas amostras influencia a localização do máximo de emissão, conduzindo a 
um desvio do mesmo para menores energias no caso das amostras compostas por pontos 
quânticos de dimensões mais elevadas e um desvio para maiores energias nas amostras 
compostas por pontos quânticos de dimensões mais reduzidas. Este efeito está também ilustrado 
na figura VII.8b onde se efetua uma comparação direta dos máximos de emissão da 
recombinação excitónica em função da energia para as amostras de pontos quânticos de GaN 
virgens e recozidas, N81, N82, N83, N91, N92, N110 e N111. Destes resultados conclui-se que 
apenas a amostra N91 não é sensível ao recozimento dado que praticamente não ocorrem 
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Figura VII.8: a) Espetros de fotoluminescência das amostras virgens e recozidas N81, N82, N83, 
N91, N92, N111 e N112 adquiridos a 14 K. Todos os espetros, com exceção dos das amostras  
N81-3 onde se usou o comprimento de onda de excitação de 250 nm, foram obtidos usando como 
excitação a linha de 325 nm de um laser de He-Cd. b) Posição do pico máximo de 
fotoluminescência em função da energia de emissão das amostras virgens [Per10]. As linhas 
representadas com pontos negros e traços vermelhos são linhas de tendência por forma a 
evidenciar o ponto de interseção de ambas as curvas.    
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Além da informação proveniente da análise ótica, a técnica de análise direta da estrutura por 
microscopia eletrónica de varrimento, mostra que, após recozimento, pelo menos na amostra 
N82, existe um efeito de interdifusão entre os pontos quânticos de GaN e as camadas envolventes 
de AlN (figura VII.9).  
 
 
Figura VII.9: Imagem de HAADF-STEM de três camadas de pontos quânticos de GaN e camada 
molhante (pontos claros na figura) envolvidos por camadas de AlN (regiões mais escuras) da 
amostra N82 recozida a 1000 °C.  
 
De facto, as imagens obtidas por HAADF-STEM permitiram verificar que, no estado virgem, as 
interfaces da amostra N82 eram planas e, posteriormente ao recozimento a 1000 °C 
identificam-se átomos de Ga (localizados acima dos pontos quânticos de GaN) nas camadas 
envolventes de AlN sugerindo um processo de inter-difusão. Esta difusão pode causar um desvio 
do máximo da emissão para menores energias através da redução da energia entre o máximo e 
mínimo da barreira de confinamento quântico. Todavia, a presença de Al nos pontos quânticos de 
GaN, formando o composto ternário, aumentariam o hiato de energia e, logo, os máximos da 
fotoluminescência estariam centrados em energias superiores às detetadas. Esta hipótese não é 
passível de ser testada já que, a técnica de TEM não consegue detetar a presença de Al nas 
regiões do Ga devido à reduzida massa do primeiro. Por outro lado, outros efeitos terão de ser 
colocados como hipótese para além do efeito da intermistura na relação observada relativamente 
ao desvio dos máximos de emissão para maiores e menores energias em função do tamanho dos 
pontos quânticos. Entre as várias possibilidades há a considerar, por exemplo, a diminuição do 
tamanho dos pontos quânticos de GaN devido à difusão e a modificação dos estados de tensão 
dos pontos quânticos de GaN e/ou camadas envolventes de AlN que conduz a uma competição 
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entre o efeito de confinamento quântico que tende a aumentar a energia de hiato e o efeito de 
Stark que tende a diminui-la. Por conseguinte, os desvios observados nos máximos da 
recombinação excitónica têm como possível causa mecanismos competitivos tais como 
intermistura, a diminuição do tamanho dos pontos quânticos de GaN devido ao efeito intrínseco 
do recozimento, relaxação dos estados de tensão e, ainda, variação na amplitude dos efeitos de 
confinamento quântico e efeito de Stark.   
Nas figuras VII.10a, VII.10b e VII.10c mostram-se espetros de PL em função da temperatura das 





Figura VII.10: Espetros de fotoluminescência das amostras N81, N82 e N83 em função da 
temperatura. 
 
Todas as amostras evidenciam um desvio para menores energias do máximo de emissão entre as 
temperaturas de 14 K e a temperatura ambiente, como expectável para o decréscimo do hiato 
energético. Simultaneamente, a análise da evolução da intensidade integrada da luminescência 
em função da temperatura permite estabelecer a eficiência quântica interna da emissão (razão 
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entre a probabilidade de transição radiativa sobre a soma de probabilidades de transição radiativa 
e não radiativa). Admitindo que a probabilidade de transição não radiativa pode ser analisada à 
luz de um modelo clássico, a extinção térmica da luminescência pode ser aferida por uma energia 
de ativação que descreve como os processos não radiativos competem com os radiativos. A 
resolução da equação de Schrödinger para o potencial de confinamento de eletrões e buracos nos 
pontos quânticos de GaN embebidos nas camadas de AlN [And01] com maior hiato energético 
(energia da barreira) permite pressupor uma maior eficiência quântica interna da recombinação 
excitónica devido aos efeitos de confinamento quântico dos portadores de carga, com 
mecanismos de perdas não radiativas praticamente desprezáveis. Para o caso das amostras 
mencionadas nas figuras VII.10a, VII.10b e VII.10c identifica-se que ocorre um decréscimo da 
intensidade total em função da temperatura, não sendo este idêntico nas diferentes amostras. 
Simultaneamente, a forma espetral da luminescência é também distinta, sugerindo que o 
diferente decréscimo pode estar associado à presença de diferentes tamanhos médios dos pontos 
quânticos que, por sua vez, possuem uma emissão que está sujeita a diferentes processos de 
desexcitação não radiativa.  
Uma análise da estabilidade da emissão global efetuada com base na razão da intensidade 
integrada da luminescência observada a 14 K e à temperatura ambiente para as amostras N81, 
N82, N83 e N111 fornece valores de 2; 1,4; 2,5 e 4; respetivamente revelando diferentes 
estabilidades térmicas para estas heteroestruturas, sendo que as amostras compostas por pontos 
quânticos de dimensões mais reduzidos (N81 e N82) apresentam maior estabilidade da emissão 
global.  
 
VII.3 Estudo de implantação das amostras 
 
Conforme descrito no capítulo II, após implantação, as amostras N81, N82, N83, N91, N92, N110 e 
N111 foram sujeitas a recozimentos térmicos durante 20 min a temperaturas que variam entre os 
800 °C e os 1100 °C. Algumas das amostras foram ainda recozidas a 1200 °C mantendo constantes 
os restantes parâmetros do recozimento. Ao contrário da amostra N2, estas amostras foram 
crescidas, introduzindo uma capa de AlN na superfície com o objetivo de evitar a destruição dos 
pontos quânticos de GaN. 
Na figura VII.11 mostra-se uma imagem de TEM de uma super-rede típica composta por pontos 
quânticos de GaN envolvidos por camadas de AlN (40 períodos) e uma capa de AlN na superfície 
(amostra N81). Os pontos quânticos são evidenciados pelas saliências das linhas verticais escuras. 
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Estas linhas mostram a presença das chamadas camadas molhantes de GaN descritas 
sucintamente no capítulo II. 
 
Figura VII.11: Imagem de TEM de alta resolução de uma super-rede de pontos quânticos de GaN 
envolvidos por camadas de AlN implantada com 1,5 x 1015 Eu/cm2 e 300 keV e recozida a 1000 °C. 
As regiões mais escuras e difusas da imagem mostram a área da super-rede com mais danos de 
implantação. As linhas mais escuras representadas na vertical indicam as camadas molhantes de 
GaN onde cresceram os pontos quânticos de GaN pelo método de Stranski-Krastanow. Os pontos 
quânticos de GaN correspondem às saliências na horizontal das linhas verticais atribuídas às 
camadas molhantes de GaN. Sobreposto à imagem de TEM vê-se o perfil do Eu medido por RBS.  
 
Note-se que a concentração do Eu determinada por RBS, representada pela linha a vermelho na 
figura VII.11, atinge o seu máximo à volta dos 70 nm de profundidade.  
A implantação de elementos pesados tende a danificar a qualidade cristalina das amostras, 
diminuindo também a emissão proveniente da matriz anfitriã e dos iões terras raras. A figura 
VII.12a, mostra as sobreposições dos varrimentos radiais de XRD em torno da reflexão (0002) do 
AlN das amostras N81 no seu estado virgem, recozida a 1100 °C e implantada com uma fluência 
de 1 x 1014 de Eu/cm2, energia de implantação de 300 keV e incidência aproximada de 10° para 
evitar possíveis direções de canalização. Na figura VII.12b mostra-se, igualmente, o varrimento 
radial da difração de raios-X em torno de AlN (0002) da amostra N82 após o recozimento a 
1100 °C que ocorreu posteriormente à implantação de Eu com uma fluência de 1 x 1015 Eu/cm2 e, 
a figura VII.12c refere-se ao mesmo tipo de varrimento da amostra N83 mas implantada com a 
mesma fluência, energia e ângulo de incidência que a amostra N81.  
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Figura VII.12: Varrimentos radiais em torno da reflexão (0002) do AlN das amostras N81, N82 e 
N83 nos estados virgem, recozidas a 1100 °C e implantadas com uma fluência de 1 x 1014 de 
Eu/cm2, (a,c), e para o caso da amostra N82 implantada com uma fluência de 1,5 x 1015 de Eu/cm2 
b). Sobreposição dos perfis da refletividade especular da amostra N81 virgem, recozida a 1000 °C e 
implantada com uma fluência de 1 x 1014 Eu/cm2, mostrando a presença de pelo menos dois 
períodos distintos da super-redes. Esses períodos estão identificados na figura como SL1a e SL1b 
para a ordem de difração 1, d). A energia de implantação do ião lantanídeo foi de 300 keV, 
implantado à temperatura ambiente e com um ângulo de inclinação de 10°. 
 
Como se visualiza da figura VII.12, o tratamento térmico não produz efeitos substanciais nas 
curvas de difração, muito embora se identifique uma expansão do parâmetro c da super-rede 
para as três amostras implantadas (SL0 nas figuras VII.12). Após o recozimento a 1100 °C  
assiste-se a uma recuperação parcial do parâmetro de rede c. As franjas de Kiessig, 
particularmente visíveis nos varrimentos radiais das amostras N82 e N83, figuras VII.12b e VII.12c, 
respetivamente, podem ser o resultado da interferência do feixe de raios-X entre a região 
expandida da rede e a região não deformada da super-rede. O facto de existirem franjas de 
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Kiessig após implantação entre as principais ordens de difração nos varrimentos 2θ-ω (0002), 
incluídas nas figuras VII.12, mostra que o efeito de implantação tende a ser homogéneo (ou pelo 
menos da mesma natureza) entre cada interface de pontos quânticos de GaN da super-rede e o 
AlN da camada envolvente. Após o recozimento, a quase completa ausência destas características 
particulares (franjas de Kiessig) mostra que esse efeito provocado devido à implantação tende a 
desaparecer nas três amostras. Porém, e apesar da natureza destas franjas ser de origem 
complicada, de facto, observa-se um aumento da largura das diversas ordens de difração e, 
particularmente para as amostras N82 e N83 é possível inferir-se a presença de franjas de Kiessig 
para menores ângulos de inclinação relativamente às respetivas ordens de difração. Parece pois 
provável a ocorrência de fenómenos de interferência entre a região deformada (com aumento do 
parâmetro de rede c) e a região não deformada da super-rede justificando a periodicidade 
observada. Conclusões acerca da evolução estrutural da amostra N81 após implantação são 
também deveras mais complicadas porque, tal como ficou demonstrado no estudo das amostras 
virgens (nomeadamente da figura VII.2b, página 195) o desdobramento das chamadas bananas no 
mapa do espaço recíproco da refletividade e ainda no perfil da refletividade especular 
representando na figura VII.12d, mostram uma dupla periodicidade na super-rede dificultando, 
ainda mais, o estudo da mesma amostra após implantação. Além disso, o desdobramento das 
ordens de difração no perfil especular da refletividade é identificado na figura VII.12d por SL1a e 
SL1b e SL2a e SL2b para as ordens de difração 1 e 2, respetivamente.  
Na figura VII.13a mostra-se a sobreposição dos varrimentos radiais em torno da reflexão (0002) 
do AlN da amostra N92 virgem, implantada com fluências de 1 x 1013 Eu/cm2, 1 x 1014 Eu/cm2 e 
1 x 1015 Eu/cm2. As amostras implantadas foram posteriormente recozidas a uma temperatura de 
1000 °C durante 20 min. Observam-se diversas ordens de difração SL-7 até à SL5 na amostra 
virgem. Esta condição é sinónima de uma muito boa qualidade cristalina das interfaces. 
Verifica-se que, com o aumento da fluência, a posição da ordem de difração SL0 diminui em 2θ, o 
que significa que o parâmetro de rede c médio da super-rede aumenta na mesma direção que a 
fluência de implantação. Para esta amostra implantada com a fluência mais elevada 
(1 x 1015 Eu/cm2), a comparação entre as posições e número de franjas de Kiessig entre a amostra 
virgem e as amostras recozidas permite inferir que a super-rede não recupera a plenitude das 
suas características iniciais, e, em particular, a distribuição de espessuras em profundidade, é 
aparentemente, diferente. Consequentemente, o recozimento não é suficiente para recuperar 
completamente a rede. Todavia, nas restantes duas amostras, a recuperação por recozimento é 
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aparentemente total mostrando-se, na figura VII.13a que, após o recozimento a 1000 °C, a 
posição da ordem de difração SL0 tende para a posição identificada na amostra virgem.  
Mostrou-se na figura VII.13a que a recuperação da rede na super-rede implantada com a maior 
fluência de Eu (1 x 1015/cm2) não é total recorrendo a uma temperatura de recozimento de 
1000 °C. Para testar o efeito da recuperação da rede recorrendo a temperaturas de recozimento 
mais elevadas, tratou-se termicamente a amostra N91 a uma temperatura de 1200 °C. Na figura 
VII.13b mostram-se os varrimentos radiais de XRD em torno da reflexão (0002) do AlN (e da 
(0006) da safira-c) da amostra N91 virgem, implantada com uma fluência de 1 x 1015 Eu/cm2 e 
recozida às temperaturas de 1100 °C e 1200 °C. 
São visíveis os picos relativos à difração da safira-c, correspondente à reflexão (0006), pico do AlN 
da camada tampão com a reflexão (0002), ordem de difração SL0, diversas ordens de difração 
(desde a SL-5 à SL4). Observa-se, igualmente, como já foi referido, uma expansão da rede por 
intermédio de um aumento do parâmetro de rede c médio do material composto pelos pontos 
quânticos de GaN e camadas envolventes de AlN após a implantação de Eu. 
Esse aumento do parâmetro de rede c, da super-rede, típico em GaN implantado com terras raras 
[Lac11], identificado através da posição do pico SL0, está relacionado com a deformação da 
super-rede devido a defeitos da implantação. O recozimento térmico tem como objetivo a 
recuperação da rede e consequente ativação ótica dos iões terras raras no material. O objetivo da 
recuperação cristalina é atingido, como se pode verificar pela posição do pico em 2θ, 
correspondente à ordem de difração SL0. Verifica-se, a partir da figura VII.13b, que após 
implantação a posição do pico da ordem SL0 desvia-se para menores 2θ e que, após recozimento, 
a posição do pico volta a aproximar-se do valor correspondente ao seu estado virgem. Todavia, 
não se atinge um estado de recuperação completa mesmo após um recozimento a elevadas 
temperaturas (1200 °C). Por conseguinte, a qualidade das interfaces da super-rede diminui em 
consequência da implantação e não pode ser recuperada por efeitos do recozimento. Essa 
conclusão deriva do facto do número das ordens de difração nos varrimentos correspondentes às 
amostras implantadas e recozidas tender a diminuir, particularmente para ângulos mais baixos e 
mais elevados em tornos das ordens de difração, respetivamente, com a implantação e 
posteriores recozimentos.  
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Figura VII.13: Varrimentos radiais da amostra N92 em torno da mesma reflexão no seu estado 
virgem e implantada com fluências de 1 x 1013 Eu/cm2, 1 x 1014 Eu/cm2 e 1 x 1015 Eu/cm2. 
Posteriormente recozeram-se estas amostras à temperatura de 1000 °C, a). Varrimentos radiais 
em torno da reflexão (0002) do AlN das amostra N91 no seu estado virgem, implantada com 
1 x 1015 Eu/cm2 e recozida às temperaturas de 1100 °C e 1200 °C, respetivamente, b).  
 
A partir da posição dos centros dos picos SL0 dos varrimentos 2θ-ω da reflexão (0002) do AlN da 
amostra N92 recozida e implantada com fluências 1013, 1014 e 1015 Eu/cm2, determinou-se a 
expansão relativa do parâmetro de rede c que se representa na figura VII.14.  
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Figura VII.14: Expansão relativa do parâmetro de rede c médio da super-rede N92 em função da 
fluência da implantação. As linhas a verde e a vermelho constituem linhas de tendência. 
 
Verifica-se, a partir da figura VII.14, que a posição do centro da ordem de difração SL0 da amostra 
N92 implantada com a menor fluência (1 x 1013 Eu/cm2) fica inalterada após implantação, i. e., a 
posição da ordem de difração SL0 da amostra N92 nos seus estados implantada e virgem 
coincidem.  
Mediram-se, igualmente, mapas do espaço recíproco em torno da reflexão assimétrica (1015) do 
AlN de todas as amostras com vista a estudar os estados de tensão. Na figura VII.15 mostram-se 
os mapas do espaço recíproco da amostra N91 nos seus estados virgem, implantada com uma 
fluência de 1 x 1015 Eu/cm2 e recozida às temperaturas de 1000 °C e 1200 °C. Verifica-se que o par 
de coordenadas do espaço recíproco (Qx,Qz) da ordem de difração SL0, apresenta, sensivelmente 
o mesmo valor de Qx do AlN da camada tampão. Esta situação implica que os pontos quânticos de 
GaN e camadas envolventes de AlN são pseudomórficos com o AlN da camada tampão. Contudo, 
o efeito esperado da relaxação dos estados de tensão no interior dos pontos quânticos de GaN é 
muito pequeno para ser medido com o recurso com um equipamento de difração de raios-X 
comercial. Tal como nos varrimentos radiais, é igualmente visível a expansão da rede ao longo de 
<0001> depois da implantação. Esta última constatação deriva do facto do centro da mancha 
atribuída à ordem de difração SL0 diminuir o seu centro em Qz que, de acordo com a Eq. III.24b é 
inversamente proporcional ao parâmetro de rede c.  
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Figura VII.15: Mapas do espaço recíproco da difração em torno da reflexão (1015) do AlN da 
amostra N91 virgem, implantada com 1 x 1015 Eu/cm2 e recozidas às temperaturas de 1000 °C e 
1200 °C. 
 
O facto de não serem observadas tantas ordens de difração no RSM comparativamente ao 
observado nos varrimentos radiais está relacionado com a estatística das medidas.   
Recorrendo à técnica de XRD, concluíram-se, portanto, características fundamentais estruturais 
das super-redes. Contudo, não se obteve informação relativamente aos pontos quânticos de GaN 
tais como as suas dimensões e forma. Para tal, e recorrendo à técnica de XRD, seria necessário 
efetuar medidas de incidência rasante e ainda usar uma fonte de raios-X de um sincrotrão.  
A figura VII.16a mostra os espetros de RBS adquiridos na configuração random, experimental e 
simulado, e alinhado ao longo do eixo <0001> da amostra N92 antes e depois da implantação com 
uma fluência de 1 x 1015 Eu/cm2.  
O ajuste do espetro random foi efetuado usando o código NDF [Bar98] e permite a determinação 
do conteúdo médio de GaN existente na super-rede. De acordo com o mesmo o conteúdo médio 
de GaN da super-rede é de ≈ 10% o que mostra que está de acordo com o valor de 11,4% obtido 
por XRD. A fração molar de GaN derivada via XRD é obtida a partir do máximo de SL0 no mapa do 
espaço recíproco, representado na figura VII.15 assumindo um ternário homogéneo de Al1-yGayN. 
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Figura VII.16: Espetros random e alinhado ao longo do eixo <0001> das amostras N92 virgem e 
implantada com uma fluência de 1 x 1015 Eu/cm2. A energia de implantação foi de 300 keV a). 
Varrimentos angulares de canalização iónica ao longo dos eixos <0001> e <2113> da amostra 
implantada com a fluência e energia descritas em a) e recozida. Os varrimentos da amostra 
recozida são praticamente idênticos aos da amostra implantada. As janelas usadas para 
integração estão representadas em a) como sendo Eu, Ga e Al das camadas envolventes, b). 
 
O rendimento mínimo do Ga (χmin (Ga)), ou seja, o rendimento mínimo dos pontos quânticos de 
GaN, é de 2,5% na amostra virgem, o que confirma a muito boa qualidade da amostra virgem, 
podendo mesmo ser equiparável a camadas epitaxiais espessas state-of-the-art de GaN [Mar06]. 
Após implantação, χmin (Ga) aumenta para os 8%. Todavia, se se implantar uma camada espessa 
de GaN, o aumento de χmin (Ga) da amostra virgem para a amostra implantada é de 2% para 16%, 
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respetivamente. Prova-se, por conseguinte, que estruturas quânticas tais como os pontos 
quânticos adquirem uma elevada resistência à irradiação comparativamente a camadas epitaxiais 
de GaN [Lor09]. Por outro lado, o rendimento mínimo do Al após implantação, correspondente às 
regiões das camadas envolventes dos pontos quânticos de GaN, é comparável ao dos pontos 
quânticos de GaN e ainda a uma estrutura espessa planar de AlN implantada nas mesmas 
condições. O recozimento térmico a 1000 °C remove, apenas parcialmente, os danos de 
implantação tendo em conta a redução de χmin (Ga) para os 5% após recozimento. Na amostra 
N92 implantada com 1 x 1015 Eu/cm2 efetuaram-se varrimentos angulares dos eixos <0001> e 
<2113> recorrendo às técnicas de retrodispersão de Rutherford e canalização iónica (figura 
VII.16b). Foram escolhidas janelas para integração de áreas dos vários espetros correspondentes 
às regiões do Al das camadas envolventes dos pontos quânticos de GaN, regiões correspondentes 
ao Ga dos próprios pontos quânticos de GaN e ao Eu, correspondente a toda a região implantada 
da amostra. Verifica-se que ocorre uma sobreposição dos varrimentos correspondentes aos sinais 
do Ga e Al. Contudo, nos varrimentos dos 2 eixos cristalográficos medidos, os sinais do Eu são 
mais estreitos. Esta constatação indica que o Eu é incorporado em sítios da rede ligeiramente 
desviados da posição substitucional do catião. De facto, aquando da implantação de Eu em 
camadas espessas de GaN e de AlN é observado o mesmo fenómeno [Mon01,Per06]. Mostra-se, 
igualmente, na figura VI.16b, os ajustes dos varrimentos angulares recorrendo ao código de 
Monte Carlo Flux [Smu87]. As amplitudes de vibração para os eixos <0001> e <2113> dos átomos 
de Al, Ga e Eu foram de 0,18(2) Å, 0,20(2) Å e 0,28(2) Å e 0,21(2) Å, 0,24(2) Å e 0,40(1) Å, 
respetivamente. Todavia, os valores correspondentes aos elementos Al e Ga são 
significativamente maiores do que os encontrados na literatura para substratos de AlN, e GaN, 
0,08 Å e 0,10 Å, respetivamente [Gab01,Yos97]. A diferença entre os valores correspondentes às 
amplitudes de vibração encontradas e as existentes na literatura para os respetivos substratos de 
AlN e de GaN pode ser devida ao desvio estático dos respetivos átomos das posições na rede 
causado pela presença de defeitos e do desajuste da rede entre as diferentes camadas. Os valores 
superiores da amplitude de vibração encontrados para o Eu dão uma indicação de que este 
poderá estar mais desviado das posições substitucionais da rede. Porém, o varrimento angular 
correspondente ao sinal do Eu medido para a direção inclinada, não é bem definido, dificultando 
consequentemente, a determinação exata do desvio na posição da rede deste elemento em 
relação à posição regular do catião na rede. No entanto, qualitativamente, ambos os varrimentos 
angulares, correspondentes a <0001> e <2113>, confirmam o desvio das posições substitucionais 
para o lantanídeo. A fração substitucional estimada para o Eu, 
                     
                     
, após 
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implantação, é de 84%. Verifica-se, também, que a fração substitucional, assim como o desvio em 
relação à posição substitucional, permanecem inalterados após o recozimento térmico. Face às 
dimensões das amostras, é natural assumir que o Eu seja incorporado nas regiões 
correspondentes aos pontos quânticos de GaN assim como nas regiões correspondentes às 
camadas envolventes de AlN. Contudo, a partir das medidas dos varrimentos angulares, não é 
possível distinguir a incorporação do európio nas regiões dos pontos quânticos de GaN da 
incorporação do mesmo nas camadas envolventes de AlN. Todavia, assumindo que a fração de Eu 
incorporado nos pontos quânticos de GaN corresponde, em primeira aproximação ao conteúdo 
médio de GaN na super-rede, apenas aproximadamente 10% dos iões de Eu estarão localizados 
nas regiões dos pontos quânticos de GaN e os restantes incorporados nas regiões das camadas 
envolventes de AlN, na camada de AlN da superfície, e ainda, na camada tampão de AlN. No 
estado de carga trivalente o európio é oticamente ativo em ambas as matrizes de GaN e AlN 
podendo pois a emissão intraiónica ser proveniente de regiões dos pontos quânticos de GaN mas 
também das camadas envolventes de AlN. Além disso, apesar de não ter sido concludentemente 
provado com as técnicas XRD, XRR e RBS, pode existir intermistura nas camadas da super-rede 
dando origem a regiões locais da super-rede possivelmente compostas pelo ternário Al1-xGaxN. 
Essa ideia é ilustrada nas imagens de HAADF-STEM na figura VII.17 onde, na figura a), se mostra a 
região total da super-rede e, na figura b) definido pelos pontos 1, 2 e 3 se ilustra a referida  
inter-mistura, a presença de algumas deslocações e a estrutura inalterada do interior mais 
profundo da super-rede após implantação. Deste modo, o recurso a técnicas óticas pode ser visto 
como uma mais valia na tentativa de identificar a localização do ião lantanídeo, nomeadamente 
através do reconhecimento das características da emissão intraiónica do Eu3+ nas matrizes de AlN, 
GaN e Al1-xGaxN.  
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Figura VII.17: Imagens de HAADF-STEM de uma super-rede onde se mostra em a) a região total da 
super-rede e em b) identificados pelos números 1, 2 e 3, a superfície da amostra, a presença de 
deslocações no interior da super-rede, e o interior mais profundo da super-rede. 
 
Como é do conhecimento da comunidade científica, a luminescência mais intensa do Eu3+ 
(configuração intra-4f6) em nitretos semicondutores deve-se à transição entre os multipletos 5D0 e 
7F2 (
5D0 → 
7F2) [Wan09,Per10b]. Esta transição ocorre, aproximadamente a 624 nm e 621,8 nm 
nas matrizes de AlN e GaN, respetivamente, estando pois ligeiramente desviada para maiores 
energias no caso do GaN. Tipicamente, os iões de Eu3+ dão origem a múltiplos centros óticos em 
sistemas binários [Wan05,Bod09], sendo estes dependentes da simetria local do ião na rede que é 
influenciada pelos próximos vizinhos. 
A figura VII.18 mostra os espetros de luminescência na região da transição 5D0 → 
7F2 da amostra 
N92 implantada com diferentes fluências e tratada termicamente. As amostras foram implantadas 
com uma energia de 300 keV e fluências de 1 x 1013 Eu/cm2, 1 x 1014 Eu/cm2 e 1 x 1015 Eu/cm2 e 
posteriormente sujeitas a tratamento térmico a 1000 °C e posteriormente a 1200 °C por forma a 
remover os danos da implantação e ativar oticamente os centros do Eu3+. Os espetros foram 
obtidos sob excitação ultravioleta, usando como fonte de excitação a linha 325 nm de um laser de 
He-Cd. Para comparação, mostram-se também os espetros de PL obtidos sob as mesmas 
condições de excitação de amostras de AlN, GaN e Al0,5Ga0,5N dopados com európio. A energia de 
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excitação utilizada (3,8 eV) corresponde a uma energia superior ao hiato de energia do GaN 
(≈ 3,4 eV) mas inferior ao do AlN (≈ 6,1 eV). Contudo, é conhecido que para o caso do AlN e dos 
ternários  
Al1-xGaxN ocorrem bandas largas de excitação (absorção) nesta região espetral que permitem a 
excitação dos iões de európio [Wan09]. 
 
Figura VII.18: Espetros de fotoluminescência adquiridos a 14 K usando como excitação a linha 
325 nm de um laser de He-Cd das amostras N92 implantadas e recozidas a 1000 °C e 
posteriormente a 1200 °C. No caso das amostras GaN:Eu, AlN:Eu e Al0,5Ga0,5N a fluência de 
implantação foi de 1 x 1015 Eu/cm2.  
 
Verifica-se que as amostras N92 implantadas e recozidas, assim como os binários AlN e GaN e o 
ternário Al0,5Ga0,5N mostram emissão do Eu
3+ na região espetral do vermelho. A intensidade da 
emissão intraiónica das amostras N92 aumenta com o aumento da fluência do ião lantanídeo. 
Como se demonstrará a seguir, as amostras implantadas da série N92 também evidenciam 
emissão excitónica dos pontos quânticos de GaN, localizada aproximadamente aos 2,8 eV 
(≈ 443 nm) estando esta desviada para maiores energias quando comparada com a amostra 
virgem. Este desvio é consistente com o estudo do recozimento apresentado na secção anterior e 
da ref. [Per10].  
Para as duas fluências de implantação mais elevadas verifica-se que a posição do máximo da 
transição 5D0 → 
7F2 do Eu
3+ ocorre a ≈ 624 nm. Esta situação é análoga ao observado em filmes de 
AlN implantados com iões de európio, o que indica, que nestas amostras, a fotoluminescência 
CAPÍTULO VII: Estudo das propriedades estruturais e óticas de pontos quânticos de GaN em 





provém fundamentalmente, do AlN das camadas envolventes dos pontos quânticos (ou ainda do 
AlN da capa ou AlN da camada tampão). Além disso, a partir dos espetros da figura VII.18, são 
visíveis, apenas, variações na intensidade relativa dos máximos de luminescência das amostras 
implantadas com as altas fluências, enquanto as suas posições, quando comparadas com a 
amostra AlN:Eu, permanecem inalteradas. Por outro lado, na amostra composta pelos pontos 
quânticos de GaN implantada com a menor fluência de Eu (1 x 1013/cm2), podem ser resolvidas 
pelo menos quatro linhas distintas como se evidencia na figura VII.18. A emissão mais intensa 
situa-se nos 623,2 nm, claramente desviado da posição identificada no AlN:Eu.  
Apesar da intensidade da emissão ser fraca devido à reduzida fluência dos iões lantanídeos 
implantados nessa amostra, é notória a semelhança entre as duas linhas situadas para maiores 
comprimentos de onda entre a amostra N92 implantada com menor e maior fluência, 
respetivamente. Estas duas linhas são atribuídas à emissão do Eu3+ proveniente do AlN. As 
restantes duas linhas, 622,5 nm e 623,2 nm, não correspondem a emissão provenientes do Eu3+ 
do AlN nem a emissão provenientes de GaN que, geralmente mostra emissões bem definidas 
entre os 620 nm e os 623 nm em amostras espessas, como se infere da figura VII.18. No entanto, 
a emissão dos iões lantanídeos proveniente do interior dos pontos quânticos de GaN pode sofrer 
um desvio devido a diferentes estados de tensão a que estes estão sujeitos, podendo assim 
conduzir às diferenças observadas. Por outro lado, a emissão do Eu3+ na super-rede implantada e 
recozida N92 assemelha-se à emissão detetada em camadas planas da liga ternária de Al0,5Ga0,5N, 
sendo pois necessário identificar a viabilidade desta hipótese. Deste modo, e por forma a 
identificar os diferentes mecanismos de povoamento dos diferentes centros óticos associados ao 
Eu3+, foram efetuadas medidas de excitação da fotoluminescência (PLE). A figura VII.19 mostra os 
espetros de PLE monitorados no máximo de emissão mais intenso dos iões de európio, i. e., no 
máximo da transição 5D0 → 
7F2. Mostra-se, igualmente, o espetro PLE de uma super-rede de 
pontos quânticos monitorizado na emissão excitónica (que ocorre próximo dos 450 nm) dos 
pontos quânticos de GaN. As intensidades dos espetros de PLE das super-redes foram 
normalizadas ao comprimento de onda de 265 nm que corresponde a uma banda intensa de 
absorção em todas as amostras. Note-se que estas bandas resultantes da monitorização na 
recombinação excitónica sobrepõem-se à banda resultante da monitorização da emissão 
intraiónica associada ao Eu3+. O espetro de PLE da amostra AlN:Eu revela ainda a presença de uma 
segunda banda (larga) de excitação, cujo centro se situa em ≈ 345 nm.   
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Figura VII.19: Espetros de PLE adquiridos a 14 K monitorados na linha de emissão mais intensa do 
Eu3+ (5D0 → 
7F2), das amostras N92 implantadas com 1 x 10
13 Eu/cm2 e 1 x 1015 Eu/cm2. 
Mostra-se, igualmente, no caso da amostra composta por pontos quânticos de GaN envolvidos 
por camadas de AlN implantada com a menor fluência, o espetro de PLE monitorado na 
recombinação excitónica dos pontos quânticos de GaN. Para efeitos de comparação, incluem-se os 
espetros de PLE monitorados na luminescência do Eu3+ num composto ternário Al0,5Ga0,5N e de um 
binário de AlN. 
 
No caso da amostra AlN:Eu, as bandas de excitação designadas por X2 e X1 (centradas 
sensivelmente a 265 nm e a 345 nm, respetivamente) têm sido associadas a um centro de európio 
específico e interpretadas com base em características excitónicas [Wan09]. Foram, igualmente 
observadas por outros autores [Loz05] em amostras de AlN:Eu implantadas sobre distintas 
condições.  
Na amostra N92, a intensidade relativa da banda de absorção X1 aumenta com a fluência de Eu e, 
para a fluência mais elevada, a forma do espetro de PLE é praticamente idêntica à do espetro PLE 
da amostra AlN:Eu que foi implantada com a mesma fluência. As semelhanças nos espetros entre 
as medidas de PL e de PLE das amostras da super-rede N92 implantada com fluências altas e 
camada espessa de AlN permitem sugerir que os sítios do Eu3+, oticamente ativos, das amostras 
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implantadas com maior fluência provêm do AlN das camadas envolventes e/ou camada superficial 
e/ou camada tampão.  
No que diz respeito à amostra N92 implantada com a menor fluência (1 x 1013 Eu/cm2), a banda 
de excitação, centrada nos 265 nm, alarga assimetricamente para maiores comprimentos de 
onda. Verifica-se ainda uma sobreposição completa dos espetros de PLE quando monitorado na 
linha principal do Eu3+ e na emissão excitónica dos pontos quânticos de GaN para os 
comprimentos abaixo dos 320 nm. Este comportamento permite sugerir que a emissão do Eu3+ na 
amostra N92 implantada com a menor fluência é, preferencialmente excitada, via banda de 
absorção dos pontos quânticos de GaN. Por outro lado, a localização do máximo de emissão do 
Eu3+ nesta amostra (representado na figura VII.18), permite colocar como hipótese que a maioria 
dos iões que a originam estejam localizados nos pontos quânticos de GaN, como se infere da 
menor intensidade das linhas localizadas na região de maiores comprimentos de onda (região da 
emissão dos iões de európio na matriz de AlN). Voltando de novo à figura VII.19, a banda de 
absorção X1 da amostra N92, centrada nos ≈ 345 nm, é muito pouco intensa e, parcialmente 
sobreposta com os estados excitados da banda de absorção dos pontos quânticos de GaN. Assim, 
utilizando fotões de 325 nm de comprimento de onda como excitação para a realização das 
medidas de luminescência excita-se simultaneamente os iões lantanídeos existentes nos pontos 
quânticos de GaN e nas camadas envolventes de AlN.  
A comparação dos espetros de PLE de uma amostra de Al0,5Ga0,5N implantada com uma fluência 
de 1 x 1015 Eu/cm2 e da amostra N92 implantada com as diferentes fluências usadas permite isolar 
e, consequentemente eliminar a hipótese da intermistura na sobreposição das bandas de emissão 
das diferentes matrizes (AlN, GaN e Al0,5Ga0,5N). Na amostra Al0,5Ga0,5N:Eu, os iões lantanídeos são 
excitados via absorção da banda situada nos 265 nm que corresponde aproximadamente ao hiato 
de energia de um composto de Al0,5Ga0,5N (≈ 4,7 eV) e, a banda de absorção X1, centrada nos 
345 nm, abaixo do hiato de energia (i. e., ≈ 3,5 eV). Contudo, no caso da amostra N92 implantada 
com maior fluência, a banda de absorção que excita os iões Eu3+ situada em torno dos 300 nm, 
assim como a emissão excitónica dos pontos quânticos de GaN encontra-se ausente. 
Estes resultados sugerem que os centros óticos de Eu3+ com emissão a ≈ 623 nm na amostra N92 
implantada com a menor fluência (1 x 1013 Eu/cm2) estão associados aos iões lantanídeos 
incorporados nos pontos quânticos de GaN. Esta observação é notável tendo em conta que, de 
acordo com a suposição inicial de que se pode assumir que a fração de GaN presente na 
super-rede é de 10%, também só 10% de Eu reside nos pontos quânticos de GaN. As conclusões 
presentes neste último parágrafo permitem inferir que a excitação do Eu3+ é mais eficiente 
CAPÍTULO VII: Estudo das propriedades estruturais e óticas de pontos quânticos de GaN em 





quando este se encontra nos pontos quânticos de GaN. Todavia, a quantificação desta eficiência 
não é possível devido às diferentes condições de excitação nas medidas de PL dos pontos 
quânticos de GaN e camadas envolventes de AlN (acima do hiato de energia para o caso do GaN e 
abaixo do hiato de energia para o caso do AlN). Para além de uma maior eficiência, o benefício 
adicional do confinamento quântico é confirmado com estudos da dependência da 
fotoluminescência com a temperatura, como se mostra figura VII.20, onde se ilustram os espetros 
de fotoluminescência em função da temperatura das super-redes N91 e N92, implantadas com 
fluências elevadas e reduzidas, respetivamente. Os espetros foram adquiridos com um 
comprimento de onda de excitação de 325 nm, o que corresponde à excitação na banda X1 do 
AlN e nos estados excitados dos pontos quânticos de GaN. A partir da variação da intensidade 
observada para a transição 5D0 → 
7F2 são evidenciados diferentes processos de extinção térmica. 
Verifica-se que para amostras implantadas com maior fluência, a luminescência decresce entre 
14 K e RT, contrariamente ao observado na amostra N92 (menor fluência) onde se constata que a 
luminescência é praticamente constante [Per11]. Este resultado encontra-se de acordo com o 
observado em pontos quânticos dopados in-situ [Hor04] e constitui uma indicação adicional de 
que a luminescência intraiónica das super-redes dopadas com baixas fluências é oriunda dos iões 
de Eu3+ localizados no interior dos pontos quânticos de GaN. Devido ao facto da maior 
concentração de Eu estar localizada nas camadas envolventes de AlN [Mag10b], a identificação da 
emissão do Eu3+ existente nos pontos quânticos de GaN sugere, como mencionado previamente, 
uma maior eficiência do processo de excitação destes iões e um forte decréscimo na 
probabilidade de mecanismos de desexcitação não radiativos como se infere da figura VII.20b. 
 
 
Figura VII.20: Espetros de fotoluminescência em função da temperatura adquiridos usando 
excitação de 325 nm das amostras N91 e N92, a) e b), respetivamente (adaptado de [Per11]).  
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Neste capítulo estudaram-se as propriedades estruturais e óticas de super-redes compostas por 
pontos quânticos de GaN envolvidos por camadas de AlN. As amostras diferem no número de 
períodos, espessura dos mesmos, altura dos pontos quânticos de GaN e na presença ou ausência 
de uma capa de AlN na superfície da amostra.  
Foi estudado o efeito do recozimento nas propriedades estruturais das super-redes da amostra 
N2 crescida por MBE. Verificou-se que, a 1100 °C, os pontos quânticos de GaN da superfície são 
destruídos e, consequentemente, o Ga da superfície perde-se. Por outro lado, os pontos 
quânticos de GaN do interior da super-rede são protegidos pelas camadas de AlN que os 
envolvem. A super-rede da amostra N2 é estável para temperaturas elevadas até aos 1200 °C. 
Todavia, existem indicações de interdifusão. Com a amostra N2 reteve-se a informação 
importante de que, até pelo menos 1200 °C, a estrutura interna da super-rede se mantém. Por 
conseguinte, o recozimento das amostras das séries N8, N9 e N11 não excedeu os 1200 °C. Além 
das técnicas de XRD, XRR e RBS/C, estas amostras foram estudadas recorrendo às técnicas de 
microscopia eletrónica de transmissão e de caracterização ótica por fotoluminescência e 
excitação da fotoluminescência. Após tratamento térmico, verificaram-se desvios no máximo da 
recombinação excitónica dos pontos quânticos de GaN para menores e maiores energias em 
função do tamanho dos pontos quânticos de GaN (grandes e pequenos, respetivamente). Os 
desvios observados são, provavelmente, o resultado de mecanismos que competem entre si tais 
como a intermistura, a diminuição do tamanho dos pontos quânticos de GaN devido à própria 
intermistura, mecanismos de relaxação de tensão que causam variações na amplitude dos efeitos 
de confinamento quântico e efeito de Stark nas estruturas de baixa dimensionalidade.  
No caso da amostra N92, após implantação e recozimento, o Eu localiza-se dominantemente 
próximo de posições substitucionais dos catiões. A implantação desta super-rede com Eu com 
fluência mais reduzida, 1 x 1013 Eu/cm2, introduz uma pequena quantidade de danos na rede e os 
centros óticos dominantes do Eu3+ estão incorporados nos pontos quânticos de GaN. Por outro 
lado, para fluências mais elevadas, ou seja, 1 x 1014 Eu/cm2 e 1 x 1015 Eu/cm2, os danos estruturais 
são consideravelmente superiores, provocando uma expansão da rede ao longo da direção de 
crescimento. No entanto, não se verificaram deformações da rede para a direção perpendicular à 
direção de crescimento. Estes danos de irradiação provocados pelas respetivas implantações não 
são completamente removidos após o recozimento das amostras. Assim, a permanência de alguns 
defeitos, após recozimento, levam a uma diminuição da luminescência dos centros de Eu3+ 
CAPÍTULO VII: Estudo das propriedades estruturais e óticas de pontos quânticos de GaN em 





localizados no interior dos pontos quânticos de GaN. Nas amostras implantadas com maiores 
fluências, os centros oticamente ativos associados ao Eu3+ estão essencialmente localizados no 
AlN das camadas envolventes dos pontos quânticos de GaN e/ou na camada superficial e/ou na 
camada tampão de AlN. No que diz respeito às amostras implantadas com menor fluência, a 
emissão é dominantemente proveniente dos iões de Eu3+ localizados no interior dos pontos 
quânticos de GaN, verificando-se que a luminescência é praticamente independente da 




























































VIII.1 Conclusões finais 
 
Nesta tese foram estudados dois grupos de amostras: o primeiro, formado por filmes de Al1-xInxN 
com diferentes frações molares de InN e diferentes espessuras, crescidos em camadas tampão de 
GaN e de Al1-yGayN e, estes últimos, com diferentes frações molares de GaN; o segundo, formado 
por pontos quânticos de GaN envolvidos por camadas de AlN com número e espessura de 
períodos diferentes, com e sem camada superficial de AlN e ainda crescidos em dois substratos 
diferentes (c-SiC e AlN/safira-c).  
Ambas as estruturas referidas assumem um papel de relevo na criação e desenvolvimento de 
dispositivos micro-opto-eletrónicos inovadores e, consequentemente, torna-se particularmente 
importante o reconhecimento das suas propriedades físicas. Tanto para o caso do nitreto ternário 
Al1-xInxN, que é o composto de materiais III-N menos conhecido e explorado, como para as 
heteroestruturas de pontos quânticos de GaN, o estudo das propriedades estruturais e óticas, é 
fundamental. Nesta perspetiva, pretendeu-se com esta tese contribuir para enriquecer o 
conhecimento da comunidade científica relativamente às propriedades destes materiais 
fascinantes.  
Em particular, a discussão e análise da qualidade cristalina das camadas de Al1-xInxN crescidas 
sobre uma camada tampão de GaN, será certamente relevante no âmbito do desenvolvimento de 
dispositivos eletro-óticos de compatibilidade de redes entre o ternário e o binário. Tomou-se, 
como hipótese, que nessa condição, que depende da composição do ternário, a densidade de 
defeitos do filme do composto ternário (particularmente as deslocações, mas também outros 
defeitos que possam ser originados por tensões) diminui em virtude da diminuição do desajuste 
entre as redes da camada tampão de GaN e a rede do Al1-xInxN. Contudo, o trabalho desenvolvido 
ao longo desta tese, evidenciou que a determinação exata da composição nestes filmes finos é 
crucial para a compreensão destes fenómenos. Nesse sentido, foi necessário desenvolver um 
método de análise de espetros de RBS que determina, com elevado rigor, a fração molar de InN 
assim como a sua incerteza. A comparação da composição dos filmes finos de Al1-xInxN derivados 
via RBS, e, XRD, o último recorrendo à lei de Vegard e correções à lei de Vegard descritas na 
literatura, permitiu validar a lei de Vegard dentro das incertezas das medidas. Existem indicações 
de que a correção descrita na ref. [Dar08a] diminui a diferença na fração molar de InN obtida por 
ambas as técnicas referidas. Em particular, verificou-se que a lei de Vegard é validada em 76% dos 
filmes de Al1-xInxN e essa percentagem aumenta para os 87% quando se recorre à correção da lei 
de Vegard descrita em [Dar08a]. Também a determinação dos estados de tensão dos vários filmes 






de Al1-xInxN crescidos sobre as camadas de GaN parece sugerir a necessidade de uma correção à 
lei de Vegard para este sistema ternário. No entanto, a correção é tão pequena que é difícil 
validar experimentalmente. Esta análise também valida, até certo ponto, os parâmetros de rede 
relaxados dos binários (AlN e InN) e respetivos coeficientes de rigidez utilizados. Estes 
apresentam, particularmente no caso do InN, ainda alguma controvérsia na comunidade 
científica. 
Todavia, apontadas várias amostras, cuja fração molar de InN derivada via XRD é 
significativamente maior do que a mesma grandeza obtida via RBS. As incertezas na fração molar 
de InN derivada via RBS e difração de raios-X não podem justificar, o facto que as frações molares 
de InN obtidas a partir de XRD e de RBS não coincidirem. Esta diferença pode ser atribuída a 
defeitos ou impurezas que introduzem tensões hidrostáticas e assim aumentem o parâmetro de 
rede c, sendo que esta é uma razão provável pela qual os primeiros trabalhos experimentais sobre 
este material reportaram um desvio à lei de Vegard. Porém, mesmo nas amostras com a maior 
densidade de deslocações em cunha e em parafuso, nem nas amostras com fissuras ou 
rugosidades elevadas foi possível relacionar algum tipo de defeitos particular com o desvio da 
composição medida por XRD.  
Foi efetuado um estudo abrangente do estado de tensão das amostras e dos efeitos de relaxação. 
Filmes com frações molares de InN mais afastados da condição de compatibilidade de redes, 
tendem a relaxar através da criação de fissuras para filmes com frações molares de InN mais 
reduzidas, e, do outro lado, tendem a heterogeneizar a superfície dos filmes finos dos ternários 
com o aumento da rugosidade quando crescidos com frações molares de InN mais elevadas. Por 
conseguinte, estes últimos tendem a relaxar devido a uma maior densidade de defeitos. As 
amostras pseudomórficas, ao invés, apresentam, em geral, uma boa qualidade cristalina. O 
estudo das tensões nestes filmes permitiu confirmar a composição para realizar a compatibilidade 
de rede (x ≈ 17,12% para camadas de tampão típicas de GaN crescidas em safira-c). Os defeitos 
dominantes nestes filmes pseudomórficos são deslocações que são defeitos muito comuns em 
filmes de III-N. A diferença nos parâmetros de rede entre substrato de safira-c e a camada de 
tampão de GaN é o motivo principal para a existência das chamadas threading dislocations, que 
se observam nas imagens de TEM. Estas têm início na interface entre a safira-c e o GaN. Nas 
amostras estudadas nesta tese, observaram-se, a partir de imagens de TEM, as referidas 
threading dislocations que se prolongam até à superfície do filme de Al1-xInxN onde, em regra, 
terminam em estruturas designadas por pits de forma hexagonal. Verificou-se que o diâmetro da 
abertura do pit na superfície se encontra relacionado com a espessura do filme de Al1-xInxN. 





Recorrendo a modelos de XRD, foram analisados as densidades de deslocações bem como outras 
grandezas descrevendo a qualidade cristalina dos filmes de Al1-xInxN e das camadas de tampão de 
GaN. Verificou-se uma correlação entre as larguras a meia altura de alguns tipos de medidas de 
raios-X do filme ternário de Al1-xInxN e as camadas tampão de GaN. Apesar do binário GaN, que 
serve de suporte ao crescimento do filme de Al1-xInxN, ser de elevada qualidade cristalina em 
todas as amostras analisadas, os filmes de Al1-xInxN que genericamente apresentam a melhor 
qualidade cristalina, correspondem aos que foram crescidos sobre as camadas tampão de GaN de 
melhor qualidade: crescidas por ELOG ou em GaN volúmico (não crescido sobre  
safira-c). Com o recurso aos métodos de análise de defeitos cristalográficos usados nesta tese, 
essas camadas tampão de GaN apresentam a menor densidade de deslocações em parafuso e o 
maior comprimento de coerência lateral. Estes resultados sugerem que um ponto importante 
para a otimização do crescimento do Al1-xInxN é a otimização da camada de tampão.  
É ainda possível crescer filmes de Al1-xInxN sobre camadas de Al1-yGayN e, desta forma, controlar 
os estados de tensão dos filmes de Al1-xInxN. A vantagem da inclusão do ternário Al1-yGayN como 
camada tampão deve-se ao facto da condição de rede compatível do filme depender da fração 
molar de GaN da camada tampão. Assim, é possível ter várias condições de rede compatível do 
filme de Al1-xInxN sendo que para cada y da camada tampão irá existir um x do filme de Al1-xInxN 
que valida a condição de rede compatível. No caso dos filmes crescidos em cima de camadas de 
Al1-yGayN, mostrou-se, tal como foi verificado no caso de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre 
camadas espessas de GaN, que a qualidade cristalina macroscópica dos ternários Al1-yGayN 
influencia significativamente o crescimento dos filmes de Al1-xInxN. Estas camadas tampão de 
Al1-yGayN apresentam maiores rugosidades de superfície que diminuem com o aumento da fração 
molar de GaN, e, verificou-se, a mesma tendência nos filmes de Al1-xInxN crescidos sobre as 
respetivas camadas sugerindo, mais uma vez, que a qualidade cristalina, neste caso, morfológica, 
do filme é fortemente dependente da qualidade da camada que o suporta.  
A variação na composição observada ao longo da maioria das amostras pode ser considerada 
desprezável (aproximadamente dentro do erro, i. e., 0,2% a 0,4%). Todavia, em todas as amostras 
observou-se que a fração molar de InN, x, a fração molar de GaN, y, e as FWHM das rocking 
curves aumentam na direção da extremidade das amostras. A variação dessas grandezas na 
camada tampão é muito menor do que a observada para o filme de Al1-xInxN. Apesar dos valores 
absolutos das frações molares de InN derivados via RBS e XRD estarem de acordo em todos os 
filmes analisados de Al1-xInxN crescidos sobre as camadas tampão de Al1-yGayN, as suas incertezas 






(via RBS) são elevadas (chegando aos 1,9%) e abrangem os valores obtidos, para a mesma 
grandeza, a partir da técnica de raios-X.  
 
Na segunda parte desta tese, foi estudado o efeito do recozimento a diversas temperaturas e da 
implantação de Eu com diversas fluências em super-redes compostas por pontos quânticos de 
GaN envolvidos por camadas de AlN. 
Na super-rede composta por seis períodos das camadas alternadas referidas, efetuou-se o 
recozimento a elevadas temperaturas com vista a estudar a estabilidade térmica da mesma. A 
análise da amostra virgem mostrou a presença das chamadas bananas, fenómeno que resulta da 
interferência lateral de uma estrutura verticalmente correlacionada, sugerindo a presença de 
pontos quânticos distribuídos, verticalmente, de forma uniforme. Tendo por base as dimensões 
dos pontos quânticos obtidas a partir das imagens de TEM, fez-se a análise estrutural com a 
técnica de RBS, usando o código de simulação NDF, e obteve-se um ajuste bastante aceitável. 
Após recozimento a 1100 °C, mostrou-se que praticamente todo o Ga da superfície evaporou. No 
entanto, a estrutura interna da super-rede manteve-se praticamente inalterada, como mostram 
as técnicas de difração de raios-X a partir das posições angulares das ordens de difração e 
retrodispersão de Rutherford, a partir da evolução dos espetros random, onde se constata, uma 
quase perfeita sobreposições dos espectros nas regiões após a 1ª camada. A técnica de reflexão 
de raios-X mostrou uma pequena re-distribuição das espessuras das camadas que compõem o 
período, verificando-se uma expansão da espessura da bi-camada de 3,8%. Esta expansão pode 
ser o resultado de algum fenómeno de relaxação que possa ter ocorrido nas interfaces. A 
hipótese de mistura não está comprovada pois, usando esta técnica não é possível separar o 
fenómeno da rugosidade da interdifusão. Contudo, de acordo com o modelo utilizado,  
verificou-se um aumento da rugosidade com a temperatura. Pela comparação dos perfis de 
refletividade especular obtidos para as diferentes temperaturas, verificou-se um decréscimo da 
densidade de dispersão nas regiões da super-rede associadas aos pontos quânticos GaN, 
sugerindo alguma interdifusão. O estudo desta amostra, particularmente após o seu recozimento 
a temperaturas elevadas, permitiu estabelecer a conexão de que o recozimento com o 
crescimento de uma camada de AlN na superfície com o objetivo de proteger os pontos quânticos 
de GaN são condições essenciais para que o azoto não evapore da superfície, seguindo-se da 
evaporação do Ga metálico da superfície. Em amostras com pontos quânticos grandes, 
observou-se por fotoluminescência, desvios para menores energias do máximo de emissão da 
recombinação excitónica dos pontos quânticos de GaN após recozimento. Ao contrário, em 





amostras compostas por pontos quânticos pequenos a emissão desviou-se para maiores energias. 
Esses desvios são atribuídos a mecanismos que competem entre si, tais como a intermistura vista 
no TEM, diminuição do tamanho dos próprios pontos quânticos de GaN devido à própria 
intermistura, mecanismos de relaxação de tensão; todos estes efeitos provocam variações na 
amplitude dos efeitos de confinamento quântico e efeito de Stark em sistemas de baixa 
dimensionalidade.  
Estabelecido o efeito do recozimento nas propriedades estruturais e óticas das super-redes, 
estudou-se o efeito da implantação de Eu nas mesmas propriedades. Verificou-se que os danos de 
irradiação provocados pela implantação com baixas fluências de Eu (1 x 1013 Eu/cm2) são 
praticamente recuperados na sua totalidade após recozimento das amostras a temperaturas de 
1000 °C. Nestas amostras, observou-se que a emissão intraiónica dominante é proveniente dos 
iões Eu3+ incorporados nos pontos quânticos de GaN. Por outro lado, nas amostras implantadas 
com fluências mais elevadas (1 x 1014 Eu/cm2 e 1 x 1015 Eu/cm2) a recuperação cristalina é deveras 
inferior à da conseguida com a fluência mais reduzida levando à redução da luminescência dos 
centros de Eu3+ localizados no interior dos pontos quânticos de GaN. Nestas amostras a emissão 
provém fundamentalmente do AlN das camadas envolventes dos pontos quânticos de GaN e/ou 
da camada superficial de AlN e/ou da camada tampão de AlN.    
 
VIII.2 Sugestões de trabalho futuro 
 
Foram usados os modelos das refs. [Met98] e [Wil53] para estudar as grandezas que descrevem a 
mosaicidade de filmes de Al1-xInxN crescidos sobre camadas de GaN ou Al1-yGayN a partir de 
medidas de XRD. Requer-se um estudo comparativo aprofundado da mosaicidade derivada a 
partir dos referidos modelos utilizando a difração de raios-X e a técnica de TEM. Porém, ambos os 
modelos foram desenvolvidos para materiais binários pelo que será necessário incluir-se 
gradientes de composição e/ou tensão no efeito do alargamento das rocking curves, varrimentos 
radiais e azimutais. De facto, não é possível separarem-se os efeitos que a presença de 
rugosidade, defeitos extensos e pontuais e gradientes de estados de tensão fazem nos 
alargamentos das várias curvas experimentais de raios-X. Além disso, quando, além dos referidos 
defeitos ainda se tem gradientes de composição nas amostras, torna-se difícil a interpretação dos 
vários varrimentos de raios-X. A maior diferença poderá provir na quantificação da fração 
Lorentziana usada para definir a Pseudo-Voigt da curva experimental, mas esta diferença não é 
facilmente quantificável pois, efeitos de estatística, efeitos da dispersão dos fotões de raios-X nas 






extremidades nas amostras, efeitos da curvatura da amostra, e uma elevada densidade de 
defeitos contribuem para um aumento dessa componente ou assimetria do pico medido. 
Consequentemente, apesar de difícil de quantificar e de analisar, a exploração da componente da 
fração Lorentziana é fundamental para a correta interpretação das várias curvas de raios-X. 
Sugere-se, portanto, um estudo sistemático desta quantidade que descreve a Pseudo-Voigt, de 
filmes ternários dedicados para exclusivamente para esse efeito, i.e., reconhecidamente com 
gradiente de composição desprezável, pseudomórfica com o seu substrato, uma superfície com 
uma rugosidade rms inferior a 1 nm e espessura superior à centena de nanómetros para que o 
alargamento da rocking curve seja apenas (ou maioritariamente) devido aos defeitos.  
Finalmente, relativamente aos filmes de Al1-xInxN, o recozimento térmico altera as propriedades 
estruturais dos materiais. Assim, espera-se que o recozimento possa afetar positivamente a 
qualidade cristalina dos materiais, pelo que um estudo, recorrendo às técnicas de difração de 
raios-X, retrodispersão de Rutherford, AFM, SEM e TEM poderá ser esclarecedor na procura de 
um filme de Al1-xInxN com melhor qualidade cristalina. Relativamente à primeira, estudar-se-iam 
os parâmetros de rede e as quantidades matemáticas que descrevem as várias curvas 
experimentais de difração; a técnica de RBS seria fundamental para um estudo com elevado rigor 
da composição do filme e do estudo dos defeitos intersticiais; as técnicas de AFM e SEM 
evidenciariam as alterações morfológicas nas amostras virgens e recozidas e, a técnica de TEM, 
destacaria pequenas variações dos estados de tensão/composição em profundidade nos filmes de 
Al1-xInxN.  
O trabalho no âmbito desta tese esteva focado na caraterização estrutural dos filmes finos de 
Al1-xInxN. Num trabalho futuro seria certamente interessante de correlacionar as propriedades 
óticas e estruturais deste tipo de materiais. Em particular, foram evidenciados no Al1-xInxN desvios 
significativos entre o hiato de energia e a emissão do ternário (Stokes shift) cujos origens ainda 
não estão esclarecidos [Wang08].  
No que diz respeito às super-redes de pontos quânticos de GaN seria importante explorar os 
efeitos da inter-mistura e rugosidade recorrendo a mapas do espaço recíproco da reflexão de 
raios-X e componente especular da mesma. Estudos teóricos deste tipo de medidas podem ser 
encontrado em [Hol94,Mik94,Sin88]. Por outro lado, a técnica de difração de raios-X realizada 
recorrendo a um sincrotrão, conjugada com as técnicas de dispersão anómala de raios-X e 
transmissão eletrónica, podem ajudar a esclarecer as dúvidas no que diz respeito à interdifusão 
entre as camadas de AlN e os pontos quânticos de GaN. Como se pode ver na ref. [Lec13], a 
conjugação destas técnicas permitiu identificar interdifusão, preferencialmente no topo dos 





pontos quânticos de GaN cujo estado de tensão é compressivo, para amostras recozidas a  
1500 °C. Assim, observa-se uma diminuição do tamanho dos pontos quânticos e medidas óticas 
de fotoluminescência mostram um desvio para maiores energias, indicando a presença de mais 
AlN, ou seja, um material com maior hiato energético na interface entre os pontos quânticos e a 
camada envolvente de AlN. De acordo com a referência citada no parágrafo anterior, o 
recozimento a 1700 °C deste tipo de heteroestruturas irá danificar irremediavelmente a 
super-rede, tendo-se assistido à criação de aglomerados de GaN pseudomórficos com a matriz de 
AlN.  
O modelo usado nesta tese para descrever a curva da reflexão especular de raios-X apenas entra 
em conta com a projeção do vetor de onda na direção paralela à direção de crescimento, ou seja, 
usa o modelo descrito em [Par54]. Assim, assume-se que na direção perpendicular à direção de 
crescimento da amostra, não existem fenómenos de interferência e de difração. De facto, esta 
situação, não corresponde à realidade. Por conseguinte, a manipulação do modelo existente 
poderá fornecer informação adicional no que diz respeito à organização estrutural da super-rede 
na direção paralela à superfície. Assim, é proposto, e encontra-se em fase de estudo, uma 
alteração ao modelo matricial da ref. [Par54], onde se introduz a componente paralela à 
superfície do vetor de onda refletido. Desta forma, poderá ser possível separar o efeito da 
rugosidade no topo da pirâmide truncada do ponto quântico do efeito da rugosidade da camada 
molhante que separa a base do ponto quântico de GaN da camada de AlN envolvente. Esta ideia 
tem como ponto de partida o modelo descrito em [Mik94], onde a intensidade medida é o 
resultado da interferência resultante total, i. e., tratada integralmente como uma contribuição 
individual das projeções do vetor de onda refletido paralelo e perpendicularmente à direção de 
crescimento e não, apenas, como se tratasse de uma reflexão simétrica, ou seja, independente da 
direção perpendicular ao eixo-c. Mais, dependendo da variação encontrada nos novos valores da 
componente do vetor de onda projetado no plano paralelo à superfície, poderá ser possível 
estimar-se o grau de alinhamento dos pontos quânticos de GaN na direção de crescimento 
contribuindo para o esclarecimento estrutural deste tipo de amostras. 
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Na figura A.I.1 mostra-se uma fotografia do goniómetro usado no difractómetro D8 AXS da Bruker 




 Figura A.I.1: Fotografia do goniómetro usado no difractómetro de raios-X de alta resolução Bruker 
D8 AXS ilustrando os vários graus de liberdade do goniómetro. 
 
O feixe de raios-X é gerado numa fonte de Cu e colimado posteriormente num espelho de Göbel. 
Depois, passa por um monocromador composto por dois cristais de Ge (2240). A função deste 
dispositivo é eliminar as linhas kβ e kα,2 do Cu. O resultado é um feixe praticamente 
monocromático composto apenas pela linha kα,1 do Cu (λ = 1,54056 Å) e resíduos da linha kα,2. De 
seguida, o feixe passa por uma fenda de 0,2 mm de largura fazendo, assim, com que a sua 
divergência angular horizontal diminua. O resultado final é um feixe com dimensões aproximadas 
de 15 mm de altura e de 0,2 mm de largura, divergências angulares vertical de tg-1 (y/300 mm) em 
que y é a largura da amostra vista pelo feixe e horizontal de 0,007° medida numa amostra de Si 
(1121), e, divergência no comprimento de onda de aproximadamente 4 x 10-6 Å. De seguida, 
efetua-se um varrimento com o braço do detetor de forma a alinhar-se o feixe de raios-X com o 
detetor. Obtém-se, assim, o ângulo “zero” do detetor. Este ângulo corresponde ao máximo de 
intensidade da curva 2θ mostrada na figura A.I.2. 
 






Figura A.I.2: Varrimento em 2θ para definir a posição 2θ=0° do detetor.  
 
Foi escolhido, como critério de bom alinhamento do feixe de raios-X relativamente ao detetor, a 
determinação do centro do varrimento em 2θ inferior a 0,001°. Como se pode ver inscrito na 
figura A.I.2, o centro da curva é 0,00076°. Este centro é determinado a partir de um ajuste com 
uma função Gaussiana. 
 
Alinhamento da superfície da amostra em relação ao feixe de raios-X 
Para centrar-se a superfície da amostra relativamente ao feixe incidente de raios-X, é necessário 
colocar a amostra numa posição do porta-amostras (PA da figura A.I.1) frontal ao feixe de raios-X. 
Para tal, usam-se os eixos x e y do goniómetro. De seguida, efetua-se um varrimento em z. Este 
varrimento tem por objetivo a definição da altura da amostra face à superfície do porta-amostras. 
Trata-se de uma forma de controlar a intensidade do feixe que, por um lado, é barrada pela 
secção transversal da amostra e, por outro, é a componente do feixe de raios-X que passa em 
direção ao detetor. Na figura A.I.3 representa-se um varrimento típico em z.  
Pode verificar-se que, inicialmente nenhuma parte do feixe de raios-X é bloqueada pela secção 
transversal da amostra (região A da figura A.I.3). Para um determinado valor de z (região B da 
figura A.I.3), o feixe de raios-X penetra na amostra a partir da sua secção transversal, diminuindo 
drasticamente a quantidade de fotões de raios-X que chegam ao detetor. O patamar constante 
verificado na região C é explicado pela quantidade de fotões que passam entre a amostra e a 
superfície do vidro. Este vidro tem por objetivo eliminar qualquer condição de Bragg proveniente 
do alumínio presente no porta-amostra. 
2θ (°) 




Figura A.I.3: Representação de um varrimento em z. A região A corresponde à intensidade medida 
pelo detetor de um valor de z baixo, fazendo com que a secção transversal da amostra não impeça 
a passagem de nenhuma parte do feixe de raios-X. A região B corresponde ao valor de z, a partir 
do qual a intensidade do feixe de raios-X começa a diminuir devido ao bloqueamento pela secção 
transversal da amostra. A região C corresponde ao valor de z que faz com que o feixe de raios-X 
passe entre a amostra e a superfície de um vidro usada para bloquear possíveis difrações 
provenientes do material alumínio presente no porta-amostra. A região D corresponde à região 
entre a superfície do vidro e a superfície do porta-amostra. 
 
Tendo em mente, que o objetivo do alinhamento da superfície da amostra em relação ao feixe de 
raios-X é definir com elevado nível de confiança a posição z do goniómetro, optou-se, por 
escolher a posição z que define metade da intensidade coletada no detetor entre A e C. Assim, 
fazendo um varrimento no eixo ω do goniómetro obtém-se uma curva, cuja forma triangular está 
representada na figura A.I.4. 
 
 






Figura A.I.4: Representação do varrimento em ω entre -1,3° e 1° usando o valor de z otimizado.  
 
O varrimento em ω tem por objetivo determinar se a superfície da amostra se encontra paralela 
ao feixe. Quanto mais simétrica for a forma triangular do varrimento em ω e mais próximo de 
zero for o seu centro (máximo), significa que a amostra terá sido colada corretamente sobre a 
superfície de vidro e que a superfície se encontra paralela ao feixe. Caso a forma da curva não seja 
triangular e/ou o máximo de intensidade não corresponda com a origem do eixo ω, então a 
amostra não foi uniformemente colada no vidro e poderá encontrar-se desviada angularmente ao 
longo da superfície do vidro. Assim, escolhendo o valor de ω que corresponde ao máximo de 
intensidade, e efetuando-se novamente um varrimento em z, garante-se que a amostra se 
encontra paralela ao feixe incidente de raios-X. 
 
Método de otimização de rocking curves 
De forma a obterem-se os parâmetros de rede a e c a partir das rocking curves usou-se o método 
de Bond [Her02]. Este método é um método de elevada exatidão na obtenção dos parâmetros de 
rede porque minimiza os erros sistemáticos do alinhamento da amostra relativamente ao feixe. 
Antes de descrever o referido método é necessária uma prévia descrição do método usado no 
alinhamento da amostra com vista à maximização da intensidade difratada por um conjunto 
específico de planos. A descrição do método de alinhamento da amostra para a realização das 
medidas experimentais designadas por rocking curves, ou varrimentos em ω, ou ainda, do inglês, 
ω scans foi usada em todas as amostras estudadas nesta tese. 
Após a calibração do braço do detetor (eixo 2θ) e do alinhamento da superfície da amostra em 
relação ao feixe de raios-X, o alinhamento do feixe para uma reflexão simétrica é feito da seguinte 
forma: conhecendo os valores tabelados dos ω para os materiais, por exemplo, do GaN, em que 
ω (°) 
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ωGaN (0004) = 17,28° e consequentemente, 2θGaN (0004) = 34,56°, coloca-se o detetor na posição 
34,56° e efetua-se uma rocking curve, tipicamente numa gama de 0,05° abrangendo o valor 
tabelado. O caso que se exemplifica a seguir é o de um filme fino de Al1-xInxN crescido sobre uma 
camada tampão de GaN. Este caso é mais complicado do que o binário nitreto de gálio, pois, de 
acordo com a lei de Vegard [Veg21], os parâmetros de rede variam linearmente entre os 
parâmetros de rede do AlN e os do InN. Assim, não conhecendo a composição, não se sabe 
antecipadamente onde se situam os picos em 2θ, ou seja, as reflexões. Por conseguinte, é 
necessário efetuar-se um varrimento em 2θ-ω que abranja a gama de 2θ compreendida entre os 
valores tabelados dos binários AlN e InN (tabela A.I.1). Esse varrimento encontra-se representado 
na figura A.I.5a. Os picos correspondentes às reflexões possíveis que respeitam a condição de 
Bragg são os picos referentes a reflexões simétricas, pois estas não dependem de φ. No caso 
particular dos nitretos hexagonais são as reflexões (0002), (0004) e (0006), respetivamente. É de 
referir que os picos encontrados não se encontram otimizados. O objetivo é apenas o de se 
conhecer a posição 2θ aproximada. 
 
Cristal 2θ (0002) 2θ (0004) 2θ (0006) Parâmetro a (Å) Parâmetro c (Å) 
AlN 36,04 76,44 136,27 3,111 [Tan97] 4,98 [Tan97] 
GaN 34,57 72,90 126,07 3,18956 [Yam99] 5,1855 [Yam99] 
InN 31,34 65,39 108,25 3,53774 [Pas03] 5,7037 [Pas03] 
 






















Figura A.I.5: a) Varrimento 2θ-ω abrangendo a gama de 2θ compreendida entre os valores 
tabelados do AlN e do InN. c) Varrimento em ω de forma a definir a posição angular de incidência. 
d) Varrimento em ψ usando o valor de ω que maximiza a intensidade da reflexão (0004). e) Novo 
varrimento em ω usando o ψ otimizado. f) Varrimento em 2θ usando o ω otimizado. 
 




Figura A.I.6: Rocking curve final usando um passo de 0,001° e 1 segundo de tempo de 
acumulação por ponto medido. 
 
Os máximos de difração presentes no varrimento 2θ-ω scan da figura A.I.5a são atribuídos às 
reflexões (0002), (0004) e (0006) do filme de Al1-xInxN e da camada tampão de GaN, 
respetivamente. De facto, as posições 2θ tabeladas do GaN não são muito distintas das 
encontradas experimentalmente, ainda que estas últimas não estejam otimizadas. Sendo assim, 
os picos do Al1-xInxN podem ser facilmente indexados. De seguida, executa-se uma rocking curve, 
representada na figura A.I.5c, com a posição 2θ proveniente do 2θ-ω scan que maximiza a 
intensidade da reflexão pretendida que neste caso é a reflexão (0004). Após escolher o máximo 
de intensidade, efetua-se um varrimento em ψ para compensar os desvios de paralelismo dos 
planos simétricos em relação à superfície da amostra. Recorde-se que antes da execução da 
rocking curve, é a superfície da amostra que se encontra paralela ao feixe e não os planos 
pretendidos. A escolha do máximo de intensidade obtida no varrimento em ψ garante que os 
planos simétricos encontram-se paralelos ao feixe. Na figura A.I.5d representa-se o varrimento 
em ψ usando o centro da rocking curve cuja intensidade é máxima. De seguida, para o eixo ψ 
otimizado, faz-se um novo varrimento em ω (representado na fig. A.I.5e), e termina-se o processo 
de otimização de uma reflexão simétrica com um varrimento em 2θ com o objetivo de 
confirmação do valor tabelado, representado na figura A.I.5f. Por fim, a rocking curve final medida 
na figura A.I.6.  
No caso de uma reflexão assimétrica, os planos pretendidos não se encontram “paralelos” à 
superfície. Assim, é necessário recorrer-se ao eixo φ do goniómetro.  





A otimização de uma rocking curve assimétrica é mais complexa do que a otimização de uma 
rocking curve de uma reflexão simétrica, porque no caso de uma reflexão simétrica o único 
conjunto de variáveis dependentes é o conjunto composto por ω e 2θ. No caso de uma reflexão 
assimétrica, ω, 2θ e φ irão definir a posição do pico e as três variáveis, que são dependentes entre 
si, são desconhecidas. Uma forma de abordar este problema é supor que o crescimento do filme 
de Al1-xInxN é epitaxial com o substrato ou camada tampão onde este foi crescido. Se for este o 
caso, φ pode ser determinado a partir das posições conhecidas da camada tampão de GaN, pois, 
φ do filme será muito próximo do φ do GaN (camada tampão). Colocando assim ω e 2θ nas 
posições tabeladas para a reflexão (1014) do GaN e, efetuando um varrimento em φ,  
determina-se esta variável que define o plano.  Depois, com vista a determinar ω ou 2θ existem 
alguns métodos possíveis: 
1) Usando como referência os valores de ω e 2θ do GaN, executa-se uma rocking curve 
usando uma gama de aproximadamente 5°, para vários 2θ. De acordo com a lei de 
Vegard, se a fração molar de InN for maior/menor do que ≈ 24%, então a posição ω104 do 
filme é menor/maior do que a posição conhecida ω1014 do GaN. Apesar de aparentemente 
pouco eficiente, dadas as características do equipamento e mesmo a relativa boa 
qualidade do filme de Al1-xInxN, esta forma, permite rapidamente descobrir a posição  
ω1014 do filme. Trata-se, portanto, de um processo iterativo. 
2) A composição do filme de Al1-xInxN é obtida a partir de técnicas complementares ao XRD, 
tais como a técnica de espectroscopia de retrodispersão de Rutherford. Fazendo os 
cálculos ou usando o programa de simulação de curvas de difração/reflexão de raios-X 
denominado por Leptos V.4 [Lep06], obtém-se o ponto de partida para ω1014 e 2θ1014 do 
filme. De seguida pode iniciar-se o processo de otimização. 
3) A partir da rocking curve simétrica do filme de Al1-xInxN, determina-se o parâmetro de 
rede c, usando a lei de Bragg. Assumindo que o filme tem o mesmo parâmetro de rede a 
que a camada tampão de GaN, deriva-se a composição a partir da lei de Vegard. 
Posteriormente, simula-se, usando o programa Leptos, uma rocking curve e um 
varrimento em 2θ. Assim, obtém-se os pontos de partida de ω1014 e 2θ1014 para efetuar a 
otimização das medidas experimentais.  
Os métodos 2 e 3 não dispensam o recurso ao método 1. De facto, ambos os métodos não 
fornecem a garantia de que o pico da reflexão (1014) se encontre nas posições deduzidas de 
ω1014 e 2θ1014. Estas servem, apenas como primeira aproximação.  
ANEXO I: Otimização das medidas de raios-X 
 
244 
De seguida mostra-se como se obtém a rocking curve (1014) do filme de Al1-xInxN crescido sobre a 
camada espessa de GaN, dando-se assim continuidade ao exemplo da otimização da reflexão 
simétrica (0004) do filme de Al1-xInxN descrita nos parágrafos anteriores.  
Após colocar as amplitudes ω1014 e 2θ1014 do GaN no programa de aquisição, efetua-se um 
varrimento em φ ao longo de 360°. Esse varrimento encontra-se representado na figura A.I.7a.  
Os seis picos revelam a simetria hexagonal do cristal. A intensidade dos picos mostra também que 
a qualidade do cristal é muito boa. Como se pretende otimizar a medida da rocking curve, 
seleciona-se, do conjunto de seis picos, a coordenada φ que maximiza a intensidade. De facto, 
não seria necessário efetuar-se o varrimento completo de 360°. O motivo está relacionado com a 
otimização em ω (da rocking curve), ou seja, cada um dos seis picos em φ1014 é otimizado a partir 
de pequenas variações em ω, e, assim, tratando-se de um cristal com simetria hexagonal, 
qualquer amplitude angular superior a 60° seria suficiente.  
 
 
Figura A.I.7: Varrimento em φ em torno da reflexão (1014) de uma camada tampão de GaN 
mostrando a simetria hexagonal do cristal. 
 
Conhecido então o conjunto de planos que contribuem para a difração de (1014) do GaN, neste 
caso φ=56° (figura A.I.7), procuram-se as coordenadas ω1014 e 2θ1014 do filme de Al1-xInxN. Otimiza-
se primeiro ω1014, de seguida φ1014, novamente ω1014, e neste trabalho recorreu-se ainda ao eixo ψ 
para otimizar a rocking curve. Depois, como o objetivo é medir a rocking curve assimétrica, os 
eixos dependentes na rocking curve assimétrica (2θ, φ (e ψ)) deverão ser otimizados para a 
medida da rocking curve, ou seja, otimizar de novo o varrimento em ω e o varrimento em φ antes 
da otimização de 2θ e da medida final da rocking curve.  
φ (°) 





Na figura A.I.8 mostra-se um organograma onde se resume a otimização dos diversos eixos do 
difratómetro para se otimizar uma rocking curve simétrica e assimétrica. 
Representam-se igualmente o passo em todos os eixos relevantes, assim como o tempo de 




Figura A.I.8: Organograma que ilustra o processo de alinhamento de uma rocking curve 
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Os parâmetros de rede dos materiais estudados neste trabalho foram determinados através do 
recurso ao método de Bond [Her02]. Este é um método de elevada exatidão na determinação dos 
parâmetros de rede, pois elimina os erros experimentais provenientes da colocação da amostra 
sobre o porta-amostra (PA, figura A.I.1).  
A figura A.II.1 mostra o layout do programa, denominado por Bond.  
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Representa-se na figura A.II.2a um caso particular onde se pretende determinar os parâmetros de 
rede e, a partir destes, a fração molar de InN de um filme fino de Al0,827In0,173N crescido sobre uma 
camada tampão de GaN. A fração molar de InN foi determinada de acordo com a lei de Vegard 
[Veg21] e correção à lei de Vegard descrita em [Dar08a]. Ampliam-se na figura A.II.2b alguns dos 
resultados relevantes expressos na figura A.II.2a. Assim, no caso exemplificado, obtém-se os 
seguintes parâmetros de rede:  aAlInN = 3,18497 Å, cAlInN = 5,10519 Å e fração molar de InN derivada 
recorrendo à lei de Vegard [Veg21] de xInN ≈ 0,17311 e recorrendo à lei de Vegard com a correção 
descrita em [Dar08a] de 0,17040, e, ≈ 0,1291 °, ≈ 0,0913 °, ≈ 0,1078 ° e ≈ 0,1060 ° para as larguras 
a meia altura das reflexões (1014)+, (1014)-, (0004)+ e (0004)-, respetivamente. 
 








Figura A.II.2: a) Representação do layout do programa Bond após importação dos ficheiros STR 
519 RC AlInN 104+.dat, STR 519 RC AlInN 104-.dat, STR 519 RC AlInN 004+ e STR 519 RC AlInN 004-
.dat, referentes às rocking curves (1014)+, (1014)-, (0004)+ e (0004)-, respetivamente de um filme 
fino de Al1-xInxN com x = 0,173. b) Ampliação de alguns dos resultados relevantes representados 
em A.II.2a. 
 
Os parâmetros de rede, fração molar de InN e respetivas incertezas são obtidos de acordo com as 
Eqs. III.11-15, III.17a-b e III.22.  
b) 
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Na figura A.III.1 mostra-se um mapa da difração do espaço recíproco em torno da reflexão 
(1015) de um filme fino de Al~0,17In~0,83N crescido sobre uma camada tampão de GaN.  A 
amostra usada para exemplificação do software “RSM” desenvolvido durante o período desta 
tese corresponde à amostra usada no anexo II, i. e., a amostra STR 519. O objetivo do 
programa “RSM” tem que ver com a determinação dos parâmetros de rede e 
consequentemente da fração molar de InN/GaN dos filmes analisados durante esta tese a 
partir dos mapas.  
 
Figura A.III.1: Mapa do espaço recíproco da difração em torno da reflexão (1015) de um filme 
fino de Al~0,17In~0,83N crescido sobre uma camada tampão de GaN.  
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A figura A.III.2 mostra o layout do programa “RSM”. Genericamente, definem-se os limites de 
Qx e de Qz, segundo os quais se irão efetuar cortes no mapa do espaço recíproco representado 
na figura A.III.1. 
Os quatro gráficos representados na figura A.III.2 mostram as intensidades integradas ao longo 
de Qz e Qx, a) e c), respetivamente, e todos os cortes, correspondentes à gama de Qx, Qz, 
pretendida, sobrepostos, b) e d), respetivamente.  
Após a realização dos ajustes parciais dos cortes mencionados (recorrendo a uma função 
Pseudo-Voigt) a solução otimizada, i. e., o par (Qx,Qz) que melhor define o centro dos máximos 
do filme Al~0,17In~0,83N  e do GaN da camada tampão corresponde à interpolação das 
coordenadas centrais (Qx,Qz) derivadas para os cortes verticais (Qx constante) e cortes 




Figura A.III.2: Layout do programa “RSM” após importação do ficheiro correspondente ao 
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Na figura A.III.3a representa-se o último corte em Qx e na figura A.III.3b mostram-se os 
resultados dos parâmetros de rede e fração molar de InN derivados para o caso do exemplo 
ilustrado. 
A conversão das unidades do espaço recíproco Qx e Qz para as unidades do espaço real, 
parâmetros de rede a e c é efetuada de acordo com as Eqs. III.24a-b e o procedimento da 
determinação da fração molar de InN segue a Eq. III.22. As incertezas dos parâmetros de rede 
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Figura A.III.3: Layout do programa “RSM” ilustrando o ajuste ao último corte em Qx e Qz a) e 
ampliação dos resultados referentes aos parâmetros de rede e fração molar de InN do filme de 
Al1-xInxN, b). 




Na figura A.IV.1a exemplifica-se a análise de defeitos via difração de raios-X com o uso do 
programa denominado por “defects” desenvolvido durante a tese e, na figura A.IV.1b 
ampliam-se os resultados relativos ao comprimento de coerência lateral, inclinação entre 




Figura A.IV.1: a) layout do programa “defects” mostrando o ajuste das rocking curves das 
reflexões (0002), (0004) e (0006) de um filme fino de Al~0,83In~0,17N crescido sobre uma camada 
tampão de GaN e resultados relevantes tais como a largura a meia altura da Gaussiana, razão 
entre componente Lorentziana e Gaussiana e físicos como comprimento de coerência lateral, 
ângulo de inclinação entre cristalites e densidade de deslocações em parafuso. b) Ampliação 




ANEXO IV: Análise de defeitos via difração de raios-X 
 
256 
Na figura A.IV.1a mostram-se os ajustes, recorrendo a funções Pseudo-Voigt expressas na 
Eq. III.16, de rocking curves das reflexões simétricas (0002), (0004) e (0006) de um filme fino 
de Al~0,83In~0,17N crescido sobre uma camada de GaN.  
Concluindo, as grandezas comprimento de coerência lateral, ângulo entre cristalites e 
densidade de deslocações em parafuso são obtidas usando as Eqs. III.26, III.25 e III.28, 
respetivamente. 





O programa RBScal converte a escala de canais em escala de energia de espetros de 
Retrodispersão de Rutherford.  
A figura A.V.1 mostra um espetro de uma amostra composta pelos elementos Er, Ge, Si e O. A 
diferença na massa dos elementos está relacionada com as diferentes posições dos canais 
associados a esses mesmos elementos. A relação entre energia a que o feixe de partículas 
incidentes é retrodisperso da superfície e a massa dos diversos elementos que origina a 
retrodispersão é descrita pela grandeza física denominada por fator de cinemática (Eq. III.34). 
 
 
Figura A.V.1: Layout do software RBScal mostrando a representação de um espetro onde se 
podem ver as barreiras do Er, Ge, Si e O.  
 
De seguida, importa-se o ficheiro correspondente à amostra de calibração.  
Usando a ferramenta “data cursor” no menu interno do software Matlab, escolhem-se e 
introduzem-se os canais correspondentes aos elementos químicos indicados nas caixas de 
texto representadas ao longo da vertical no lado esquerdo do layout do programa “RBScal”. 
No caso representado na figura A.V.1, os canais dos elementos Er, Ge, Si e O são 678, 593, 405 










Clicando no botão “calculate” situado no canto superior esquerdo, o software “RBScal” calcula 
os fatores de cinemática e as energias de retrodispersão de superfície (Eq. III.34). 
 
 
Figura A.V.2: Conversão canal para energia efetuada pelo programa “RBScal”.  
 
Além da conversão canal-energia, o programa RBScal calcula o coeficiente de correlação linear; 
no caso usado para exemplificação, r2=1, que mostra um ajuste perfeito da reta de calibração. 
No canto inferior direito do programa é mostrada uma tabela, com a energia das partículas 
usadas neste exemplo (He+) se colidissem com um qualquer elemento químico, a partir de Z=3.  
O programa “RBScal” permite, igualmente, identificar num espetro os elementos presentes em 
dada amostra, no caso de se usar a calibração determinada previamente, usando o botão “use 
this cal.”, ou, ainda, uma outra qualquer calibração introduzida pelo utilizador nas caixas de 
texto “m” e “b”. A energia de todos os elementos, a partir de Z=3, será calculada de acordo 
com a calibração fornecida e indicada no respetivo espetro testado (figura A.V.3). 
 






Figura A.V.3: Comparação entre as energias de superfície de retrodispersão dos vários 
elementos químicos e as barreiras presentes num espetro importado por forma a verificar a 
presença/ausência desses elementos em determinada amostra.  
 
Apontamentos finais: 
É possível obter-se a conversão canal – energia a partir de três procedimentos efetuados nas 
medidas de RBS:  
1. A energia do feixe incidente é constante e analisou-se uma amostra composta por 
vários elementos químicos. Neste caso, usa-se o botão “same energy” colocado na 
interface composta pelos parâmetros de entrada ao longo da vertical do lado 
esquerdo do programa.  
2. A energia do feixe incidente de partículas varia de medida para medida mas foi sempre 
usada uma barreira que é atribuída a um mesmo elemento. Neste caso usa-se o botão 
“same element”. 
3. A energia do feixe incidente varia de medida para medida e as barreiras selecionadas 
em cada espetro medido correspondem a elementos diferentes.  
No caso usado para demonstração foi usada a opção 1, tal como é indicado na caixa de seleção 
“same energy” checkbox no canto inferior esquerdo do programa. 
ANEXO VI: Determinação da fração molar, x, em filmes de Al1-xInxN crescidos sobre camadas 




O software denominado simplesmente por “x” tem como finalidade a determinação da 
composição de filmes finos de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN.  




Figura A.VI.1: Layout inicial do programa x. 
 
Após importação do ficheiro correspondente ao espetro que se pretende analisar, é preciso 
indicar ao programa a energia do feixe incidente, E, e o ângulo de retrodispersão definido 
simplesmente como “angle”. Para isso, usam-se as caixas de texto situadas no canto superior 
esquerdo do programa.  
De seguida, tal como descrito no capítulo IV desta Tese, é necessário incluir-se o valor de f (ver 
secção IV.2.2) que está indicado como “final” na caixa de texto no interior do painel denominado 
por “symmetry”. O valor indicado a vermelho na caixa “set” situada do lado esquerdo da caixa de 
texto “final” indica o valor atual de f. Assim, o valor representando em “set” irá variar de 1 até ao 
valor indicado na caixa de texto “final”. Por forma a reforçar a ideia inicialmente transmitida ao 
longo do capítulo IV, f representa o envelope do número de iterações que o programa irá efetuar. 
Tal como referido, o número total de iterações, que correspondente ao número total de áreas do 
sinal do Al, é calculado como sendo         , em que a constante 3 é devida ao facto de se usar 
três (3) ROIs de dimensões diferentes para cada valor de f. Estas ROIs têm com o objetivo de 
definir uma variação da área do sinal do Al. Assim, pode estimar-se um erro para a área do sinal 
do Al. 
ANEXO VI: Determinação da fração molar, x, em filmes de Al1-xInxN crescidos sobre camadas 




Consequentente, para o caso da figura A.VI.2a em que f=80 e contabilizando-se igualmente as 
áreas do sinal do Al usando os erros dos coeficientes dos mesmos, i. e., Δa, Δb, Δc e Δd como 
sendo os erros dos coeficientes do polinómio ax3+bx2+cx+d, o número total de áreas do sinal do Al 




570 576 671 684 
Limites do sinal do In 
a) 
b) 
ANEXO VI: Determinação da fração molar, x, em filmes de Al1-xInxN crescidos sobre camadas 






Figura A.VI.2: a) layout do programa “x” que determina a fração molar de InN de filmes finos 
de Al1-xInxN crescidos sobre camadas tampão de GaN após importação do ficheiro NewMAl.dat 
com um espetro de RBS. b) Escolha das regiões importantes no sinal do In com vista à 
subtração do fundo do mesmo sinal. c) Escolha da região de interesse em torno do sinal do Al 
sobreposto ao sinal do Ga considerado como fundo para determinar a área do sinal do 
primeiro. d) Determinação da fração molar de InN em janelas consecutivas diferentes 
escolhidas em c), (vide texto e texto do capítulo IV).     
 
Posteriormente, escolhem-se as regiões relevantes com vista à determinação da área do sinal do 
In e do Al, figuras A.VI.2b e A.VI.2c, respetivamente. Finalmente inicia-se o processo de 
c) 
228 527 350 424 
d) 
ANEXO VI: Determinação da fração molar, x, em filmes de Al1-xInxN crescidos sobre camadas 




determinação da fração molar de InN e respetiva incerteza recorrendo a todas as equações 
descritas no capítlo IV desta tese. 
Foi efetuada uma série de testes relativamente à simetria das ROIs e verificou-se que a área do 
sinal do Al não varia significativamente até f=80. Existem três opções de simetria expostas no 
painel “symmetry”: “symmetrical”, “asymmetrical left” e “asymmetrical right”. A opção escolhida 
para a determinação da área e respetivo erro do sinal do Al foi a opção “symmetrical” cuja função 
é retirar simetricamente pontos das extremidades das ROIs que “envolvem” o sinal do Al. As 
opções “symmetrical left”/”symmetrical right” retiram pontos experimentais do lado 
esquerdo/direito da ROI que “envolve” o sinal do Al (Fig. A.VI.3). 
 
 
Figura A.VI.3: Assimetria à esquerda (azul) e assimetria à direita (verde) das ROIs que envolvem o 
sinal do Al (correspondentes ao sinal do Ga) com vista a ilustrar o procedimento efetuado na 
determinação da área do sinal do Al. Optou-se por escolher a situação de eliminação simétrica dos 
pontos experimentais que envolvem o sinal do Al. 
 
 




A figura A.VII.1a mostra o layout do software MAngScan. O nome do programa, MAngScan, 
pretende transmitir a ideia de um acrónimo de varrimento angular (AngScan) efetuado 
recorrendo ao software Matlab. Além do layout geral, são representados os espetros de RBS de 
93 espetros, cujos ficheiros foram importados previamente usando o botão “import” localizado 
na parte superior esquerda do programa.  Os espetros foram aquiridos variando a coordenada 
azimutal  (φ) por 1° mantendo fixa a coordenada associada à inclinação da amostra relativamente 
à incidência do feixe (θ = 5°) (corresponde ao varrimento angular mostrado na figura IV.14 do 
capítulo IV). A amostra usada para exemplificar as potencialidades do programa MAngScan é 
composta por um filme fino de Al0.84In0.16N (≈ 100 nm) crescido em cima de uma camada espessa 
de GaN e de um substrato de safira orientado segundo o eixo <0001>.  
As áreas representadas a azul (sinal do In) e a vermelho (sinal do Al) na figura A.VII.1b definidas 
pelas regiões de interesse, ROIs, limitadas pelos números de canais localizados nas caixas de texto 
adjacentes aos botões w1 a w6 (573-681 para o In, e 351-437 para o Al) são calculadas como 
sendo a soma das taxas de contagens nestas áreas de cada espetro.  
Finalmente, as áreas são normalizadas e representadas em função da coordenada definida como 
sendo o produto externo de dois vetores representados em coodernadas esféricas. Estes dois 
vetores representam as coordenadas θ e φ de cada espetro. Analiticamente, 
 
            θ       θ                      θ  
     θ      
Eq. A.VII.1, 
 
onde j e j+1 são dois espetros consecutivos, θ and φ são os ângulos de inclinação da amostra 
relativamente ao feixe incidente e azimutal, respetivamente. O erro na determinação da área é 
calculado como sendo o erro estatístico relativo de cada área calculada nas ROIs de cada espetro 
individual.  
 







Figura A.VII.1: Representação do layout do programa MAngscan. schematic view. Os 93 espetros 
que correspondem aos 93 ficheiros importados são representados em a). Representação dos 
varrimentos angulares usando as ROIs ilustradas a vermelho para o sinal do Al e a vermelho para 
o sinal do In b).  
 
A translação de espetros permitida pelo software é, geralmente atribuída a variações ou 
flutuações dos sistemas eletrónicos dos amplificadores ou pre-amplificadores. Estes dispositivos 
são responsáveis por gerar sinais que irão ser descodificados pelo sistema analisador de sinais.  
Por forma a ilustrar um exemplo da interferência dos sistemas eletrónicos no espetro de saída, 
exemplifica-se na figura A.VII.2a, um conjunto de espetros correspondentes a um varrimento 
a) 
b) 




angular em torno do eixo <1011> de iões Pr+ implantados numa camada tampão de AlN. A energia 
e fluência dos iões implantados foi de 100 keV e de 1 x 1014 Pr+/cm2, respetivamente. A 
implantação foi realizada ao longo da normal à superfície da amostra. O desvio em termos de 
canais (energia) das barreiras correspondentes ao elemento Al dos vários espetros pode ser visto 














Figura A.VII.2: a) Espetros correspondentes ao varrimento angular em torno do eixo <1011> de 
uma amostra implantada com iões Pr+. b) Ampliação das zonas dos espetros correspondentes às 
barreiras do Al, mostrando um pequeno desvio de algumas das barreiras relativamente às outras. 
c) Exemplo da operação de translação usando o espetro correspondente ao ficheiro 
ERDaln14t20.dat (representado com uma linha contínua azul) como espetro base e o ficheiro 
ERDaln14t1.dat (representando com uma linha vermelha) como sendo o espetro que necessita de 
“sofrer” de translação. d) Efeito da operação de translação mostrando o ajuste das diversas 
barreiras dos sinais do Al dos vários espetros e representação do varrimento angular no gráfico do 
lado direito. Linha vermelha: varrimento angular correspondente ao sinal do Al usando as áreas 
ilustradas a vermelho do conjunto de espetros. Linha azul: varrimento angular correspondendo ao 
sinal do Pr. 
c) 
d) 




O procedimento de translação de espetros encontra-se descrito no anexo A.VIII, aquando da 
descrição do programa Mspectra. 
A figura A.VII.2c mostra um exemplo da operação de translação aplicado em três espetros 
importados: ERDaln14t1, ERDaln14t19 and ERDaln14t20. O espetro ERDaln14t20 corresponde ao 
espetro base e a operação de translação é aplicada ao espetro ERDaln14t1. Não é necessário 
efetuar-se a operação de translação no espetro ERDaln14t19.  
Finalmente na figura A.VII.2d mostra-se o varrimento angular ao longo do eixo <1011>. O 
programa desenvolvido MAngScan, tem apenas como objetivo a representação dos varrimentos 
angulares e não a sua análise. 
Os resultados experimentais representados na figura A.VII.2d foram gentilmente fornecidos pela 
estudante de doutoramento do Instituto Superior Técnico, Instituto Tecnológico e Nuclear Isabel 
Maria Fialho. 
Este programa permite escolher as ROIs dos espetros importados usadas para a representação do 
varrimento angular. São possíveis 7 ROIs (indicadas na parte central inferior do layout do 
programa). Além disso, é possível, após representação do primeiro conjunto de ROIs, variar os 
limites das referidas ROIs, expandido o limite de ROIs permitidas até ao limite escolhido pelo 
utilizador. Depois, o programa permite a representação sob a forma de espelho do varrimento 
angular. Esta representação é útil se houver uma troca na sequência dos espetros importados.  
Após importação dos ficheiros correspondentes a determinados espetros, o programa calcula a 
área total de cada espetro e indica o nome do ficheiro e respetivo ângulo que corresponde ao 
mínimo das áreas obtidas. Esta é uma primeira aproximação, que apesar de não ser genérica, 
tem-se constatado, que em todos os casos analisados até ao momento, tratar-se de uma 
excelente aproximação. No entanto, é preciso referir-se que existem casos onde a área total 
mínima de um conjunto de espetros não corresponde à área mínima dos espetros em 
determinada ROI. Essas situações podem ocorrer na medição das tensões de uma camada fina. 
Para resolver este problema, incluiu-se no lado direito do painel referido como “first 
approximation” um novo painel, denominado por “user defined”, em que o utilizador pode definir 
o conjunto de coordenadas (θ,φ), que correspondem à área mínima de uma dada ROI, ou seja, as 
coordenadas em que determinado espetro foi adquirido. Além disso, é ainda possível ajustar, 
usando uma função Pseudo-Voigt, a curva do varrimento angular por forma a definir-se o melhor 
possível a posição do mínimo, ou seja, as coordenadas (θ,φ) que definirão o centro da curva do 
varrimento angular. Esta posição corresponde ao ponto central do varrimento angular. A partir 
destes valores (θ,φ), usa-se a Eq. A.VII.1 para definir a posição Δψ dos restantes pontos. O ajuste, 




recorrendo à função Pseudo-Voigt, além da determinação do centro definido como a1, permite 
ainda determinar a largura a meia altura da curva (2*a2).   
Relativamente à normalização dos varrimentos angulares são dadas 4 possíveis hipóteses ao 
utilizador: normalização usando 2 pontos, 3 pontos, 4 pontos e ainda a normalização usando o 
espetro tirado sob uma direção aleatória, i.e., o espetro random. Neste último caso, é ainda 
possível definir a razão entre as cargas acumuladas nos espetros correspondentes ao varrimento 
angular e ao do espetro random. 
É ainda possível, nas quatro primeiras ROIs selecionadas, optar por representar o varrimento 
angular com a respetiva barra de erro, apenas o varrimento angular (sem barras de erro) ou ainda 
omitir ambas as representações. Esta possibilidade é útil quando os varrimentos correspondente 
às 4 ROIs apresentam um elevado grau de sobreposição (por exemplo quando a amostra é 
homogénea em profundidade e usam-se ROIs que representem pequenos incrementos de 
profundidade). É ainda possível alterar entre a representação em escala angular absoluta ou 
relativa. Definiu-se escala relativa como sendo relativo ao centroide do varrimento.  
O ficheiro dos resultados é composto pelas coordenadas (ψ), integral (o integral de todas as 
contagens dentro da ROI) e área (o integral de todas as contagens de uma ROI menos o fundo) 
das ROIs selecionadas, área normalizada de acordo com o método pretendido e ainda o respetivo 
erro. A distinção entre integral e área é feita do seguindo modo: no quadro central, local onde se 
selecionam os intervalos das diversas ROIs é ainda possível definir-se a existência ou não de fundo 
(bg). São possíveis três situações distintas: no caso das caixas de texto associadas ao fundo 
estarem preenchidas com 0 (zero) significa que a área na ROI de dado espetro será igual ao seu 
integral (soma do rendimento dos pontos experimentais compreendidos entre os limites da ROI). 
Relativamente ao segundo caso, se ambas as referidas caixas de texto estiverem preenchidas com 
um intervalo de canais, às áreas calculadas para essa ROI dos vários espetros é-lhes subtraído o 
valor do fundo calculado a partir de interpolação entre os limites das ROIs que definem os limites 
do fundo. Para tal, usou-se a posição central das ROIs que definem o fundo do lado 
esquerdo/direito relativamente à ROI que define a área a determinar. No terceiro caso, apenas 
uma das caixas de texto relativas ao fundo encontra-se preenchido com um intervalo de canais: 
neste caso assim como no caso anterior, a altura da(s) ROI(s) que define(m) o fundo é/são 
determinada(s) como sendo a(s) razão/razões entre o(s) integral/integrais dessa(s) área(s) e o 
número de canais presentes nessa(s) ROI(s).  
ANEXO VIII: Manipulação de espetros de RBS/C e determinação do rendimento mínimo 
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As operações que o software Mspectra efetua são as seguintes: 
1. Normalização de espetros. 
2. Translação de espetros. 
3. Adição de espetros. 
4. Multiplicação de uma região de interesse do espetro por um escalar. 
5. Determinação do rendimento mínimo (χmin) de um elemento. 
Na figura A.VIII.1 mostra-se uma representação do layout do software Mspectra.  
 
Figura A.VIII.1: Representação do layout do software Mspectra. 
 
Dois ou mais espetros são importados usando o botão “import” localizado no canto superior 
esquerdo da figura A.VIII.1. A representação dos espetros selecionados é efetuada recorrendo ao 
botão “I want these” situado, igualmente, no canto superior esquerdo. A finalidade deste botão é 
a representação dos espetros selecionados. Esta operação pode ser útil quando se importam um 




conjunto de espetros e pretende-se de forma sistemática comparar sub-conjuntos desses 
mesmos espetros. 
1. Normalização 
A Figura A.VIII.2a mostra dois espetros onde se pretende efetuar a normalização de um deles. No 
painel de normalização, situado à esquerda na figura, são listadas duas list boxes: a primeira, 
associada ao nome do ficheiro do espetro base, neste caso, RBS2su1.dat, e a segunda associada 
aos nomes do(s) ficheiro(s) cujos espetros são para normalizar; neste caso, apenas o espetro 
correspondente ao ficheiro RBS2su20.dat. Para se efetuar a normalização, recorre-se ao botão 
designado por “pointer” que tem a finalidade de definir a região de interesse (ROI) onde se irá 
calcular o fator de normalização de cada espetro. A representação do(s) espetro(s) normalizado(s) 
assim como do espetro base, representada na figura A.VIII.2b, é feita usando o botão “normalise”. 
O fator de normalização é simplesmente a razão entre as áreas calculadas na ROI selecionada dos 
espetros a normalizar e espetro base. No canto superior direito do programa é mostrada uma 
tabela onde se discriminam os fatores de normalização dos espetros de RBS importados. 
A operação de normalização é útil quando é necessário comparar espetros de uma mesma 






















Figura A.VIII.2: Normalização de espetros aplicada aos espetros representados na figura a). O 
efeito da normalização e a representação dos fatores de normalização são representados em b). 




2. Translação de espetro(s) 
São mostradas três colunas no painel correspondente à translação de espetros: nome do ficheiro, 
filename, espectro base, base e canal, ch. Na coluna correspondente ao nome do ficheiro, 
discriminam-se os nomes dos ficheiros importados. São possíveis dois caracteres na coluna 
correspondente ao espetro base: 0 (zero) e 1 (um). O introdução de 0 (zero)/1 (um) na linha 
correspondente a determinado nome de ficheiro importado indica que o espetro associado a esse 
ficheiro não é/é o espetro base.  
De seguida descreve-se o procedimento usado para translacionar o(s) espetro(s): a quantidade 
inteira indicada pelo utilizador na coluna definida por ch indica o número do canal onde o 
procedimento de translação irá ser baseado. O número do canal do espetro base é usado para 
normalizar os canais do(s) outro(s) espetro(s) e os novos canais do(s) espetro(s) i são obtidos de 
acordo com a Eq. A.VIII.1: 
 
      
    
      
      
         
          
      
 Eq. A.VIII.1 
 
O resultado da operação de translação encontra-se representado na figura A.VIII.3b). Esta 
operação é útil quando pretende-se comparar espetros adquiridos em dias diferentes. A aquisição 
de espetros em dias diferentes aumenta a probabilidade de variações na eletrónica dos pré-



















Figura A.VIII.3: Procedimento de translação aplicado aos espetros da figura a). O efeito da 
translação é representado na figura b). 




3. Adição de espetro(s) 
No painel atribuído à soma de espetros são mostrados os nomes dos ficheiros importados e na 
figura A.VIII.4a representam-se esses mesmos espetros.  
A soma dos espetros é efetuada de acordo com a Eq. A.VIII.2, após seleção dos espetros que se 
deseja somar e clicando no botão “add” por baixo da respetiva list box. Na figura A.VIII.4b 



















Figura A.VIII.4: Procedimento de soma aplicado aos espetros da figura a). O efeito da soma é 
representado na figura b) como sendo a curva a vermelho. 




                   
 
   
 Eq. A.VIII.2, 
onde a soma é efetuada sobre o conjunto de espetros i a f.  
 
Multiplicação de uma região de interesse de um (vários) espetro(s) por uma constante  
 
A figura A.VIII.5 mostra um espetro de uma amostra de GaN implantada com iões Pr3+. É 
esperado que a barreira do elemento Pr se situe em torno do canal 670. No entanto, como foi 
implantada uma fluência relativamente baixa, 2.5 x 1014 Pr3+ iões/cm2, o pico correspondente à 
impureza (Pr) apenas se torna visível após realizar operações de ampliação. Para tornar visível o 
pico do Pr implantado, uma hipótese será multiplicar o rendimento correspondente ao intervalo 
de canais em torno do pico de Pr por uma constante. Assim, clicando no botão “ROI” situado na 
parte central do layout do programa pode definir-se a gama de canais onde a multiplicação do 
rendimento por um escalar irá ser efetuada. De seguida, indica-se na caixa de texto indicada com 
um “x” o fator de multiplicação que, no caso ilustrado, é 50. Os efeitos dessa multiplicação nos 























Figura A.VIII.5: Procedimento de multiplicação do rendimento no intervalo de canais 
compreendido entre 639 e 690 aplicado aos espetros da figura a.) O efeito da multiplicação é 
representado na figura b). 




Esta operação é últil quando existe uma pequena quantidade de impurezas ou de elementos 
puros devido a problemas no procedimento de crescimento e/ou operações de implantação que 
originam um pequeno pico no espetro.  
Para gravar os espetros modificados, clica-se no botão “save” e o ficheiro resultante é composto 
por n+1 colunas sendo n o número de espetros importados. A primeira coluna corresponde ao 
número de canais. Desta forma, a representação nos softwares’ tradicionais tais como o Origin ou 
Excel é realizada de uma forma rápida.  
4. Cálculo do rendimento mínimo 
O rendimento mínimo (χmin) para uma dada direção cristalográfica é uma quantidade física 
relacionada com a qualidade cristalina do cristal analisado nessa direção. Compara a quantidade 
de partículas incidentes retrodispersas ao longo de um eixo (ou plano) cristalográfico com o 
número de partículas retrodispersas segundo uma direção aleatória. Explicitamente, o 
rendimento mínimo pode ser obtido a partir de: 
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 Eq. A.VIII.3 
 
onde  Y(alinhado/aleatório) corresponde à área determinada numa determinada região de interesse do 
espetro alinhado/aleatório. Neste caso, o software Mspetra apenas permite a importação de dois 
ficheiros: um correspondente a um espetro alinhado e outro correspondente a uma espetro 
adquirido para uma direção aleatória.  
A incerteza do rendimento mínimo, derivada a partir da propagação do erro, pode ser escrita da 
seguinte forma: 
 
 χ      
 χ   
         
          
 
  
 χ   
        
         
 
 Eq. A.VIII.4, 
 
onde            and             são os erros absolutos das áreas determinadas nas mesmas 
regiões de interesse dos espetros alinhado e aleatório, respetivamente. É possível a determinação 
de até seis rendimentos mínimos através do uso dos botões w1 até w6, representados na parte 
central inferior da figura A.VIII.6.  
ANEXO VIII: Manipulação de espetros de RBS/C e determinação do rendimento mínimo 
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As caixas de seleção 1 e 2, representadas no lado direito do botão “calculate minimium yield” 
referem-se à ordem dos ficheiros importados. A caixa de seleção 1 efetua os cálculos dos 
rendimentos mínimos usando o primeiro espetro importado como espetro aleatório e a caixa de 
seleção 2, efetua os mesmos cálculos usando o primeiro espetro importado como sendo o 
espetro alinhado. A necessidade da introdução destas caixas de seleção deve-se ao facto de não 
ser possível prever em todas as situações qual é o espetro alinhado e qual o espetro adquirido 
para uma direção aleatória. 
 
 
Figura A.VIII.6: Cálculo dos rendimentos mínimos nas regiões de interesse consideradas nas caixas 
de texto adjacentes aos botões w1 até w6. Por forma a tornar a leitura dos rendimentos mínimos 
eficiente, foi usada a mesma cor para a representação das regiões de interesse das áreas no 
espetro e para a quantificação dos rendimentos mínimos calculados nas respetivas regiões de 
interesse do espetro. 
 
Após o cálculo do primeiro conjunto de rendimentos mínimos, é possível alterar os valores limites 
das regiões de interesse por forma a determinarem-se novos conjuntos de rendimentos mínimos 
em outras regiões de interesse. Desta forma, o cálculo de rendimentos mínimos se encontra 
limitado a seis possíveis regiões de interesse.  





1. No caso das operações de normalização e de adição de espetros, é possível gravarem-se 
os ficheiros resultantes no formato de 2 (duas) ou 8 (oito) colunas. A inclusão desta 
possibilidade deve-se facto de muitos investigadores/estudantes que usam o acelerador 
Van der Graaff do Instituto Tecnológico e Nuclear de Sacavém usarem o código NDF de 
simulação de espetros aleatórios de RBS [Bar97].  
2. As operações de translação e de multiplicação de uma região de interesse do espetro por 
uma constante não oferecem a possibilidade mencionada no parágrafo anterior por 
motivos considerados óbvios: as mudanças no perfil de um espetro de RBS são apenas 
válidas para efeitos de representação e não para efeitos de simulação. 
3. Todas as informações relevantes podem ser adquiridas clicando nos botões identificados 
com pontos de interrogação (?) situados em todos os painéis relevantes e todas as 
operações efetuadas pelo programa Mspetra encontram-se disponíveis usando atalhos, 
cuja combinação de teclas está disponível no menu principal do programa. 
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